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1. Einleitung
Transparente leitfähige Oxide (TCO1) stellen aufgrund ihrer optischen und elektroni-
schen Eigenschaften bedeutende Materialsysteme für eine Vielzahl technologischer An-
wendungen dar [1, 2]. So werden TCOs z. B. als Elektroden für Dünnschicht-Transistoren
(TFT2), organische Leuchtdioden (OLED3) und Solarzellen eingesetzt [2–5]. Als funk-
tionelle Schichten in Gassensoren und elektrochromen Fenstern sowie als Wärmedämm-
schichten, antistatische Beschichtungen und Katalysatoren ﬁnden TCOs weitere große
Anwendungsgebiete [6–10].
Die elektronischen Eigenschaften transparenter leitfähiger Oxide werden neben der Dotie-
rung mit Fremdatomen maßgeblich durch intrinsische Punktdefekte bestimmt. Verände-
rungen der Defektkonzentrationen durch den Ein- und Ausbau von Sauerstoﬀ in das bzw.
aus dem Gitter können z. B. die elektrische Leitfähigkeit stark beeinﬂussen. Neben den
Volumeneigenschaften können auch die Oberﬂächenpotentiale der TCOs in Abhängigkeit
der Zusammensetzung stark variieren [4, 5]. Die Auslegung von elektronischen Bauteilen
erfordert die gezielte Einstellung dieser Eigenschaften und in der Konsequenz deren aus-
reichende Stabilität, um der Degradation vorzubeugen. Somit ist ein Verständnis für die
am Sauerstoﬀaustausch beteiligten Prozesse essentiell.
Das Funktionsprinzip von SnO2-Gassensoren beruht z. B. auf Leitfähigkeitsänderungen,
welche einem schnellen Ladungstransfer zwischen Halbleiteroberﬂäche und adsorbierten
Sauerstoﬀspezies zugeschrieben wird (Modiﬁkation der Oberﬂächenbandverbiegung und
Korngrenzbarrieren) [8, 11–13]. Allerdings zeigen diese sogenannten Taguchi-Gassensoren
auf längeren Zeitskalen eine Drift, die aus technologischer Sicht problematisch ist und an-
deren Ursprung haben muss. Als Ursache wird u. a. die chemische Diﬀusion von Sauerstoﬀ
und die damit einhergehende Änderung der Ladungsträgerkonzentration im Volumen des
Halbleiters diskutiert [14, 15].
Ein weiteres Beispiel für die Notwendigkeit eines Verständnis der Sauerstoﬀ-Diﬀusions-
und Austausch-Prozesse transparenter leitfähiger Oxide ist die elektrische Ermüdung
organischer Leuchtdioden. In diesen Bauteilen werden häuﬁg Elektroden aus Zinn do-
tiertem Indiumoxid (ITO4) eingesetzt. Neben weiteren Degradationsmechanismen, wie
1engl.: transparent conductive oxide
2engl.: thin ﬁlm transistor
3engl.: organic light emitting diode
4engl.: indium tin oxide
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z. B. der Auslagerung von Indium aus der ITO-Elektrode [16–18], wird auch die Mög-
lichkeit in Betracht gezogen, dass Sauerstoﬀ aus dem ITO die angrenzende organische
Schicht oxidiert [19–21].
Schließlich sei noch beispielhaft die heterogene Katalyse von Kohlenwasserstoﬀen mittels
TCOs wie ZnO und SnO2 genannt. Es wird angenommen, dass die Oxidation entspre-
chend dem Mars-van Krevelen-Mechanismus durch Bereitstellung von Gittersauerstoﬀ
des Oxids abläuft [22]. Die Reoxidation des Katalysators erfolgt anschließend aus der
Gasphase. Von entscheidender Bedeutung für die beiden Teilreaktionen ist die relati-
ve Lage von Fermi-Niveau und Bändern des Halbleiters zu den Redoxpotentialen der
Moleküle [22]. Nur wenn ein Ladungstransfer zwischen Adsorbat und Katalysator mög-
lich ist, kann Sauerstoﬀ aus dem Gitter ausgebaut werden. In gleicher Weise ist auch
ein Ladungstransfer Voraussetzung für die Regeneration der Oxidoberﬂäche. Änderun-
gen der Oberﬂächenzusammensetzung können jedoch die Oberﬂächenpotentiale deutlich
beeinﬂussen und somit die Anpassung der Energieniveaus.
Vor diesem Hintergrund stellt Indiumoxid (In2O3) ein interessantes Modellsystem dar.
Zunächst ist vor allem das mit Zinn dotierte Material über den Einsatz in OLEDs hin-
aus von besonderer technischer Bedeutung. Zudem verfügt ITO durch den Einbau hoher
Konzentrationen an interstitiellem Sauerstoﬀ über eine einzigartige Defektstruktur und
ermöglicht eine gegenüber anderen TCOs schnelle Sauerstoﬀdiﬀusion [23]. Außerdem bie-
tet das Material im dotierten und undotierten Zustand die Möglichkeit großer Variationen
des Fermi-Niveaus und der Oberﬂächenpotentiale und ist damit besonders geeignet den
Einﬂuss dieser Größen, auf den Sauerstoﬀaustausch zu untersuchen.
Ausgangspunkt dieser Arbeit waren die Untersuchungen an In2O3 und ITO von Gassen-
bauer [24–27] und Harvey [28, 29] im Fachgebiet Oberﬂächenforschung, die einen Fokus
auf den elektronischen Oberﬂächeneigenschaften polykristalliner Schichten hatten. Ei-
ne bis dahin unbeantwortete Frage war die Abhängigkeit der Oberﬂächenpotentiale von
der Orientierung und Terminierung der Kristalloberﬂächen. Hierzu wurden in Zusam-
menarbeit mit Hohmann [30] erstmals die Oberﬂächenpotentiale an epitaktischen In2O3-
Schichten bestimmt. Die Ergebnisse werden in Zusammenhang mit den im Fachgebiet
Oberﬂächenforschung gewonnen Daten an polykristallinen Schichten [31] sowie vor dem
Hintergrund von DFT-Rechnungen diskutiert, die parallel im Fachgebiet Materialmodel-
lierung von Ágoston [23, 30] durchgeführt wurden.
Mit Blick auf die Kinetik des Sauerstoﬀaustauschs von In2O3 und ITO waren nur wenige
Daten in der Literatur verfügbar [27, 32–34]. Aufbauend auf ersten Hochdruck-XPS-
Messungen von Gassenbauer et al. [24, 27] war es deshalb Ziel dieser Arbeit, die Sau-
erstoﬀdiﬀusion und die Austauschreaktionen an In2O3- und ITO-Oberﬂächen näher zu
untersuchen. Geeignete Methoden waren jedoch zu Beginn dieser Arbeit noch nicht im
Fachgebiet Oberﬂächenforschung etabliert. Die Konzeption und der Aufbau von Messsys-
temen war somit zentraler Bestandteil. Gewählt wurde die zeitabhängige Aufzeichnung
3der Leitfähigkeit und Ladungsträgerkonzentration in Abhängigkeit des Sauerstoﬀpartial-
drucks und der Temperatur, die es erlaubt die Kinetik, als auch die Defektchemie oxidi-
scher Materialien zu untersuchen. Ausgangspunkt für die Untersuchungen in Darmstadt
waren Messungen von Körber [35] an der Northwestern University, Evanston (USA),
die im Zusammenhang diskutiert werden und die ersten Diﬀusionsmessungen an dünnen
In2O3- und ITO-Schichten darstellen.
Eine methodische Ergänzung zur Charakterisierung der elektronischen Oberﬂächenei-
genschaften erfolgte mittels Photoelektronenspektroskopie unter UHV-Bedingungen und
erhöhten Drücken. Die Kombination aus Volumen- und Oberﬂächensensitiven Metho-
den erlaubte es den Zusammenhang zwischen Sauerstoﬀaustausch und Oberﬂächenpo-
tentialen zu untersuchen. Durch die Wahl der Magnetron-Kathodenzerstäubung und der
Atomlagendeposition zur Präparation dünner Schichten war es zudem möglich die Pro-
beneigenschaften in einem weiten Bereich zu variieren und die Oberﬂächen durch das
Aufbringen dünnster Deckschichten gezielt zu modiﬁzieren. Durch diesen Ansatz war es
möglich ein Modell für den Einﬂuss von Austrittsarbeit des Festkörpers und Elektronen-
aﬃnität der Adsorbate auf den Sauerstoﬀaustausch vorzuschlagen.
Die vorliegende Arbeit gliedert sich in drei Teile. Einführend werden einige Grundlagen
zu den untersuchten Materialien und den verwendeten Messmethoden beschrieben. Ein
eigenes Kapitel widmet sich der Beschreibung der aufgebauten Messsysteme zur Unter-
suchung des Sauerstoﬀaustauschs. Im zweiten Teil der Arbeit stehen die an unbedeckten
In2O3- und ITO-Schichten gewonnen Ergebnisse im Vordergrund. Hierbei werden neben
den elektronischen Oberﬂächeneigenschaften und Messungen der Kinetik des Sauerstoﬀ-
austauschs auch strukturelle Untersuchungen vorgestellt. Der letzte Teil befasst sich mit
der Modiﬁkation von ITO-Oberﬂächen und den Auswirkungen auf die Sauerstoﬀaus-
tauschreaktionen.
Die vorliegende Arbeit wurde im Rahmen der zweiten Förderperiode des Sonderfor-
schungsbereichs 595 „Elektrische Ermüdung in Funktionswerkstoﬀen“ durchgeführt.

Teil I.
Grundlagen und Experimentelle Vorgehensweise

2. Materialien
2.1. In2O3
2.1.1. Kristallstruktur
Es sind drei Modiﬁkationen des In2O3 bekannt. Neben der Hochtemperaturphase, der
rhomboedrischen Korund-Struktur (Raumgruppe R3¯c) und einer metastabilen perovs-
kitähnlichen Struktur ist vor allem die unter Umgebungsbedingungen thermodynamisch
stabile kubische Bixbyit-Struktur (Raumgruppe Ia3¯; Gitterkonstante a = 10, 115Å [36])
von Bedeutung (siehe Abbildung 2.1). Die Einheitszelle kann von der Calciumﬂuorid-
Struktur durch Teilbesetzung der Anionenplätze und Verzerrung eines 2× 2× 2-Gitters
abgeleitet werden. Im Vergleich zu dieser idealen Superzelle des CaF2 gibt es nur 48
Sauerstoﬀatome auf dem Anionengitter der Einheitszelle des In2O3. Je {001}-Ebene ﬁn-
den sich dann 4 der 12 resultierenden strukturellen Leerstellen. Aufgrund der Verzerrung
verteilen sich die 32 Indiumatome in der Einheitszelle auf zwei kristallographisch un-
terschiedliche Positionen. Acht In-Atome besetzen symmetrisch koordinierte In-b-Plätze,
während die übrigen 24 Atome auf stark asymmetrisch koordinierten In-d-Positionen zu
ﬁnden sind.
Entlang der ⟨001⟩-Richtungen resultieren zwei unterschiedliche Indiumebenen und eine
Sauerstoﬀebene. Die beiden Indiumebenen unterscheiden sich dabei in der Anzahl an
In-b- und In-d-Plätzen. Während die eine Indiumlage nur In-d-Plätze aufweist (D-Lage),
ﬁnden sich in der Anderen beide Indiumplätze (M-Layer).
[001]
Abbildung 2.1.: Ausschnitt aus der Bixbyit Struktur des In2O3 (Reprinted with per-
mission from [37]. Copyright 2004, AIP Publishing LLC.).
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Abbildung 2.2: Elektronische
Bandstruktur von In2O3 berechnet
mittels DFT unter Verwendung
von Hybridfunktionalen (HSE03)
(Reprinted with permission from
[43]. Copyright 2008 by the
American Physical Society.).
Markiert sind mögliche optische
Übergänge zwischen Valenz- und
Leitungsband (Ev−c) und zwischen
verschiedenen Leitungsbändern
(Ec−c).
2.1.2. Elektronische Struktur
Als transparentes leitfähiges Oxid (TCO1) zählt In2O3 zur Klasse der Halbleiter. Trotz
des verbreiteten Einsatz als Elektrodenmaterial für LCD-Bildschirme, Leuchtdioden und
Solarzellen sowie in der Gassensorik wurden grundlegende Fragen der elektronischen
Struktur erst vor kurzem geklärt. Gegenstand einer Vielzahl wissenschaftlicher Arbeiten
war die Frage nach der Größe und dem Typ der Bandlücke [24, 26, 38–44]. Ausgangspunkt
war zum einen die Beobachtung einer schwachen Absorption bei niedrigeren Energien
gegenüber der Hauptabsorption, die einer indirekten Bandlücke zugeschrieben wurde
[38] und zum anderen die Bestimmung unterschiedlicher Werte für die Bandlücke mittels
optischer [38] bzw. spektroskopischer Methoden [24, 26].
Walsh et al. [42] haben erstmals darauf hingewiesen, dass elektrische Dipolübergänge
zwischen Valenz- und Leitungsband am Γ-Punkt bis 0,8 eV unterhalb des Valenzband-
maximums verboten sind und optische Messungen der Bandlücke an dünnen Schichten
ihre Größe folglich überschätzen. Somit konnten die Abweichungen optischer [38] bzw.
spektroskopischer Methoden [24, 26] plausibilisiert und der Widerspruch zwischen DFT-
Rechnungen [39–41], die eine direkte Bandlücke voraussagen und der Hypothese einer in-
direkten Bandlücke [38] aufgelöst werden. Ebenso wurde die Erklärung der Abweichungen
zwischen optischen und spektroskopischen Messungen durch eine Verarmungsrandschicht
[24, 26] korrigiert.
Ein Ausschnitt der Bandstruktur des In2O3 ist in Abbildung 2.2 zu sehen. Während das
Valenzbandmaximum kaum Dispersion aufweist, zeigt das Leitungsbandminimum einen
fast parabolischen Verlauf. Die fundamentale Bandlücke hat ihr Minimum am Γ-Punkt
und ist direkter Natur. Wie bereits erwähnt, zeigen theoretische Untersuchungen [42],
dass starke Absorption erst 0,8 eV unterhalb des Valenzbandmaximums einsetzt. Ausge-
hend von einer minimalen optischen Bandlücke von 3,75 eV ergibt sich somit ein oberes
1engl.: transparent conductive oxide
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Limit für die Bandlücke von 2,9 eV, welches durch XPS-Messungen mit sehr hoher An-
regungsenergie (und folglich geringer Oberﬂächenempﬁndlichkeit) bestätigt wurde [42].
Ein unteres Limit von 2,6 eV für die Bandlücke lässt sich aus ARPES-Messungen an
Einkristallen ableiten [44]. Der detaillierte Vergleich berechneter Zustandsdichten mit
PES-Daten weist jedoch darauf hin, dass die Bindungsenergie des Valenzbandmaximums
durch lineare Extrapolation der niederenergetischen Flanke der Spektren aufgrund der
experimentellen Verbreiterung unterschätzt wird [45]. Dem entsprechend liegt der von
King et al. [45] bestimmte Wert für die Bandlücke mit 2,93 eV höher.
Das Valenzband leitet sich hauptsächlich von O 2p-Zuständen ab, wobei zu geringem
Anteil auch In 4d-Zustände zu den elektrischen Zuständen am Valenzbandmaximum bei-
tragen. Das Leitungsbandminimum weist hingegen In 5s- und O 2s-Charakter auf [42].
Innerhalb des Leitungsbands öﬀnet sich eine zweite Bandlücke, die Intrabandübergänge
im sichtbaren Bereich des elektromagnetischen Spektrums unterbindet und von grund-
sätzlicher Bedeutung für die Transparenz des Materials bei gleichzeitig hoher Dotierung
ist.
Der in experimentellen Arbeiten beobachtete Beginn schwacher Absorption bei niedrigen
Energien zwischen 2,5 und 2,6 eV [38, 46] ist nach Fuchs und Bechstedt [43] auf Inter-
bandübergänge zwischen verschiedenen Leitungsbändern zurückzuführen (Vgl. Ec−c in
Abbildung 2.2). Nach den Berechnungen der Autoren treten diese Übergänge für sehr
hohe Ladungsträgerkonzentrationen mit n > 1020 cm−3 auf.
2.1.3. Defektstruktur und Dotierung
Keramische In2O3-Proben zeigen Leitfähigkeiten von bis zu 10 S/cm (siehe Tabelle 2.1).
In dünnen Schichten können sogar mehr als 1000 S/cm gemessen werden. Die hohe Leitfä-
higkeit ist vor allem auf eine große Konzentration an freien Elektronen zurückzuführen.
Wie für die meisten anderen TCOs ist auch für In2O3 keine p-Leitung bekannt. Die
Ladungsträgerkonzentration ist allerdings stark abhängig von der Temperatur und vom
Sauerstoﬀpartialdruck. Diese Beobachtung wurde erstmals von Rupprecht [47] an ther-
misch oxidierten Indium-Schichten gemacht. Heizen der In2O3-Schichten im Vakuum bei
Temperaturen größer als 100 ℃ führte zu einer irreversiblen Zunahme der Leitfähigkeit
um vier Zehnerpotenzen. Durch Heizen der Proben in Sauerstoﬀ konnte jedoch der Aus-
gangszustand wieder erreicht werden. Eine Abhängigkeit der Ladungsträgerkonzentration
vom chemischen Potential des Sauerstoﬀs wurde in der Folge von einer Vielzahl Auto-
ren [24, 48–51] bestätigt. Thermogravimetrische Messungen [52, 53] deuten darauf hin,
dass die Variation der Ladungsträgerkonzentration mit einer Änderung der Stöchiometrie
einhergeht. Mit zunehmend reduzierenden Bedingungen wurden deutliche Masseverluste
registriert, die u. a. aufgrund spektrometrischer Untersuchungen [52] einem Sauerstoﬀ-
verlust zugeschrieben wurden.
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–
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Der Verlust an Sauerstoﬀ und die gleichzeitige Zunahme der Ladungsträgerkonzentrati-
on wurden immer wieder mit der Bildung von Punktdefekten erklärt. Hierbei kommen
Sauerstoﬄeerstellen oder interstitielle Indium-Atome in Betracht:
O×O 
 V••O + 1/2O2 + 2 e′ (2.1a)
2 In×In + 3O
×
O 
 2 In•••i + 3/2O2 + 6 e′ (2.1b)
Die zugehörigen Gleichgewichtskonstanten ergeben sich zu:
K =
[V••O ] [e′]2 p
1/2
O2
[O×O]
(2.2a)
K =
[In•••i ] [e′]6 p
3/2
O2
[In×In]2 [O
×
O]3
(2.2b)
Zusammen mit der Ladungsneutralitätsbedingung 2 [V••O ] = [e′] für den Leerstellenme-
chanismus bzw. 3 [In•••i ] = [e′] für die Bildung interstitieller Kationen lassen sich die
folgenden Proportionalitäten zwischen freier Elektronenkonzentration und Sauerstoﬀpar-
tialdruck herleiten:
n ∝ p−1/6O2 (2.3a)
n ∝ p−3/16O2 (2.3b)
Deutliche experimentelle Hinweise für die Gültigkeit der aufgeführten Defektreaktionen
liefert die Beobachtung der hergeleiteten Proportionaliäten in sauerstoﬀpartialdruckab-
hängigen Leitfähigkeits- [47–50] und Thermogravimetrie-Messungen [53] im Tempera-
turbereich von 700–900 ℃. Aufgrund der Ähnlichkeit der beiden Exponenten (0,1667
vs. 0,1875) kann allerdings im Rahmen experimenteller Unsicherheiten nicht eindeutig
zwischen den beiden Mechanismen unterschieden werden [48, 49, 53].
In jüngerer Zeit hat sich eine Reihe von Autoren in theoretischen Arbeiten [23, 60–
65] der Untersuchung intrinsischer Dotiermechanismen gewidmet. Erste DFT-basierte
Berechnungen der Bildungsenthalpien verschiedener Punktdefekte in Abhängigkeit des
Ferminiveaus wurden von Lany und Zunger [62] veröﬀentlicht. In Übereinstimmung mit
der guten n-Leitfähigkeit von In2O3 besitzen nach ihren Rechnungen intrinsische Akzep-
toren (O′′i , V′′′In) hohe Bildungsenthalpien und führen erst bei sehr hohen Fermi-Niveaus
zur Kompensation. Ursächlich für die Nicht-Stöchiometrie und die hohen Ladungsträ-
gerkonzentrationen können nach Ansicht der Autoren weder interstitielles Indium noch
Sauerstoﬄeerstellen im thermodynamischen Gleichgewicht sein. Im Gegensatz zu inters-
titiellen Indium-Ionen ist zwar die berechnete Bildungsenthalpie für Sauerstoﬄeerstellen
gering, allerdings werden die zugehörigen Dotierniveaus tief in der Bandlücke gefunden.
Lany und Zunger schlagen deshalb die Bildung eines ﬂachen metastabilen Zustands vor,
der in Folge struktureller Relaxationen nach Photoionisation der neutralen Sauerstoﬀ-
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Abbildung 2.3.: Bildungsenthalpien verschiedener Punktdefekte in Abhängigkeit des
Fermi-Niveaus in In2O3 (aus [63], © IOP Publishing. Reproduced by permission of IOP
Publishing. All rights reserved.). Die Berechnungen erfolgten für indiumreiche (links)
und sauerstoﬀreiche (rechts) Bedingungen mittels GGA+U. Valenz- und Leitungsband
sind durch grau schattierte Bereiche angedeutet. Das Valenzbandmaximum liegt bei
EF = 0. Die berechnete Bandlücke ergibt sich zu 1,81 eV. Die Abweichung zur experi-
mentellen Bandlücke ist ebenfalls angedeutet (hellgrauer Bereich).
leerstelle zustande kommt. Dieser als persistente Photoleitung (PPC2) bezeichnete Eﬀekt
wurde zuvor u. a. für ZnO [66] postuliert.
Ausführliche Defektrechnungen wurden von Ágoston et al. [23, 63–65] für In2O3 durch-
geführt. Die Bildungsenthalpien der untersuchten Punktdefekte sind in Abhängigkeit des
Fermi-Niveaus in Abbildung 2.3 dargestellt [23, 63]. In Übereinstimmung mit Lany und
Zunger [62] zeigen die Rechnungen unter reduzierenden Bedingungen die geringsten Bil-
dungsenthalpien für Sauerstoﬄeerstellen. Alle übrigen Donatoren haben deutlich größere
Bildungsenthalpien und werden daher als Ursache für die hohen Ladungsträgerkonzen-
trationen ausgeschlossen. Als kompensierender Defekt unter indiumreichen Bedingun-
gen wird interstitieller Sauerstoﬀ (O′′i ) identiﬁziert. Für sehr hohe Fermi-Niveaus an der
Dotiergrenze tragen auch V′′′In zur Kompensation bei. Unter oxidierenden Bedingungen
steigen die Bildungsenthalpien der Donatoren an, während die der Akzeptoren sinken.
Für mittlere Fermi-Niveaus sind nun Peroxid-Ionen3 (O×i,db) die stabilsten Defekte, bevor
oberhalb der Bandlücke O′′i und V′′′In erneut das Fermi-Niveau pinnen.
Im Gegensatz zu Lany und Zunger [62] kommen Ágoston et al. [23, 63, 64] zu dem Schluss,
dass Sauerstoﬄeerstellen ﬂache Donatoren sind. Veriﬁziert wurde dies durch die Verwen-
dung von Hybrid-Funktionalen [23, 64], die die experimentelle Bandlücke deutlich besser
reproduzieren und nachträgliche Korrekturen der Lage der Bandkanten relativ zu den
2engl.: persistent photo conductivity
3Im Englischen als dumbbell bezeichnet.
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Abbildung 2.4: Änderungen der
Ladungsträgerkonzentration, der
Mobilität und des speziﬁschen
Widerstands von ITO-Schichten in
Abhängigkeit der Sn-Konzentration
(Reprinted from [79], with per-
mission from Elsevier.). Die
Herstellung der Proben erfolgte
mittels Sprühpyrolyse bei 420 ℃.
Umladungspunkten überﬂüssig machen [23]. Bandlückenkorrekturen in Abbildung 2.3
sind demnach weitgehend auf eine Verschiebung des Valenzbands zu beschränken. In
Anbetracht der noch bestehenden Unsicherheit hinsichtlich der Größe der experimen-
tellen Bandlücke von In2O3 herrscht dennoch immer Uneinigkeit über die genaue Lage
des Donatorniveaus [67, 68]. Sicher scheint allerdings, dass aufgrund der starken Tem-
peraturabhängigkeit der Bandlücke von ∼ 1meV/K [69] Sauerstoﬄeerstellen bei höheren
Temperaturen thermisch ionisiert werden können und zur Ladungsträgerkonzentration
beitragen [23, 67].
Selbst mit der Annahme, dass Sauerstoﬄeerstellen ﬂache Donatoren sind, lassen sich die
mitunter extrem hohen Ladungsträgerkonzentrationen dünner In2O3-Schichten von bis zu
1020 cm−3 (vgl. Tabelle 2.1) nicht schlüssig erklären. Hierzu müsste das Dotierniveau be-
reits weit im Leitungsband liegen. Auch große Burstein-Moss-Verschiebungen [70], wie sie
beobachtet werden, sind sonst nicht zu erwarten. Als Ursache werden daher im Wesentli-
chen zwei Eﬀekte diskutiert: Dotierung durch Verunreinigungen und Oberﬂächeneﬀekte.
Im Hinblick auf mögliche Verunreinigungen wird vor allem der Einﬂuss von Wasserstoﬀ
als Dotand diskutiert [71–76]. Aufgrund des vergleichsweise großen Oberﬂächenanteils
dünner Schichten wird auch vermutet, dass die hohen Ladungsträgerkonzentrationen mit
Anreicherungsrandschichten zu erklären sind [45, 77, 78]. Eine eingehendere Betrachtung
beider Aspekte erfolgt in Kapitel 8.
Unstrittig ist der Mechanismus gezielter Dotierung von In2O3 mit Zinn. Dabei werden
Sn4+-Ionen substitutionell auf Indium-Plätzen in das Gitter eingebaut [80] und füh-
ren aufgrund der einfach höheren Valenz zu einer Steigerung der Ladungsträgerkonzen-
tration. Vor allem in dünnen Schichten des sog. Indium-Zinn-Oxid (ITO4) werden so
Ladungsträgerkonzentrationen von bis zu 1021 cm−3 und Leitfähigkeiten von mehr als
5000 S/cm reproduzierbar erreicht (siehe Tabelle 2.1). Die Dotierkonzentrationen liegen
4engl.: indium tin oxide
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im Prozentbereich, wobei die Löslichkeit keramischer Volumenproben im thermodyna-
mischen Gleichgewicht für T < 1000 ℃ in Luft 6At.% nicht übersteigt [81–83]. Dünne
Schichten können demgegenüber deutlich höher dotiert werden und weisen typischerweise
Sn-Konzentrationen bis zu 10At.% auf [1]. Der Verlauf der Ladungsträgerkonzentrati-
on, der Mobilität und des speziﬁschen Widerstands mit der Sn-Konzentration dünner
ITO-Schichten ist beispielhaft in Abbildung 2.4 gezeigt [79]. Die geringsten Werte des
speziﬁschen Widerstands werden für Sn-Konzentrationen zwischen 5–10Gew.% beob-
achtet, während die Ladungsträgerkonzentration typischerweise ein Maximum in diesem
Konzentrationsbereich durchläuft.
Basierend auf Messungen der Ladungsträgerkonzentration und struktureller Untersu-
chungen unterschiedlich dotierter ITO-Schichten nach Heizen bei verschiedenen Sauer-
stoﬀpartialdrücken haben erstmals Frank und Köstlin [84] ein Defekt-Modell für Sn-
dotiertes In2O3 entwickelt. Dieses umfasst die Bildung neutraler Defektkomplexe aus
zwei Sn-Dotanden und einem interstitiellen Sauerstoﬃon während der Oxidation der
Schichten:
(2 Sn•InO′′i )× 
 1/2O2 + 2Sn•In + 2 e′ (2.4)
Die Gleichgewichtskonstante der Reaktion schreibt sich wie folgt:
K =
[Sn•In]2 [e′]2 p
1/2
O2
[(2 Sn•InO′′i )×]
(2.5)
Die Massenerhaltung und die Ladungsneutralitätsbedingung ergeben sich zu:
[SnGes] = [Sn•In] + 2 [(2 Sn•InO′′i )×] (2.6a)
[e′] = [Sn•In] + 2 [V••O ] (2.6b)
Im Bereich hoher Sauerstoﬀpartialdrücke und Sn-Konzentrationen können zudem die An-
nahmen gemacht werden, dass der Beitrag von Sauerstoﬄeerstellen zur Ladungsträger-
konzentration in Gleichung 2.6b vernachlässigt werden kann und weiterhin [(2 Sn•InO′′i )×]≫
[Sn•In] ist. Durch Kombination der Gleichungen 2.5, 2.6a und 2.6b kann schließlich gezeigt
werden, dass unter den genannten Bedingungen
n ∝ p−1/8O2 (2.7)
ist. Diese Abhängigkeit wurde auch von anderen Autoren [37, 85, 86] experimentell beob-
achtet. Das vollständige Defektmodell von Frank und Köstlin [84] umfasst weitere nicht
reduzierbare Zinn-Sauerstoﬀ-Komplexe und die Bildung von Assoziaten aus reduzierba-
ren und nicht reduzierbaren Defektkomplexen, womit die Abnahme der Ladungsträger-
konzentration für Sn-Gehalte größer als 6–9At.% gut beschrieben werden kann.
Hinweise auf die Existenz von Defektkomplexen aus Zinn- und interstitiellen Sauerstoﬃo-
nen liefern verschiedene strukturelle Arbeiten [37, 80, 87–90]. So zeigt ITO im Gegensatz
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zu In2O3 einen deutlichen Sauerstoﬀüberschuss, der auf interstitiellen Sauerstoﬀ zurück-
zuführen ist und je nach Dotierkonzentration und Oxidationszustand variiert [37, 87, 90].
Außerdem werden mittels Mössbauerspektroskopie [80, 87], Neutronenbeugung [87, 90]
und EXAFS5 [87, 88] auch lokal strukturelle Umordnungen um Sn-Ionen identiﬁziert,
die auf eine Komplexbildung hindeuten. Ausführliche theoretische Betrachtungen wurden
von Warschkow et al. [91–93] publiziert. Ihre DFT-Rechnungen zeigen, dass die experi-
mentell beobachtete Verschiebung von interstitiellem Sauerstoﬀ in ITO [37] gegenüber
der idealen Position, nur durch Sn-Ionen auf Indium-d-Plätzen in unmittelbarer Nach-
barschaft zu erklären ist [93]. Dies wird als Nachweis für die Existenz der von Frank und
Köstlin [84] postulierten Defektcluster gesehen. Die Bildung nicht reduzierbarer Kom-
plexe wird für die Koordinierung von O′′i mit mehr als drei Sn•In vorausgesagt und mit
der Clusterbildung von reduzierbaren Defektkomplexen bei steigender Sn-Konzentration
erklärt.
Unabhängig von der genauen Struktur der sich bildenden Defektcluster kann zusammen-
fassend jedoch festgehalten werden, dass die Dotiergrenze in dotiertem und undotiertem
In2O3 auf negativ geladene interstitielle Sauerstoﬀdefekte zurückzuführen ist [23].
2.2. Al2O3
2.2.1. Kristallstruktur
In seinen Verbindungen mit Sauerstoﬀ sind drei Oxidationszustände des Aluminiums be-
kannt (Al2O, AlO und Al2O3), wobei die einzig stabile Verbindung in fester Form das
Aluminium(III)-Oxid darstellt [94]. Dieses kann in einer Reihe verschiedener Modiﬁka-
tionen vorliegen, die in Tabelle 2.2 aufgeführt sind.
Tabelle 2.2.: Kristallsysteme verschiedener Al2O3-Modiﬁkationen gruppiert nach der
Packung des Anionengitters [95].
Anionengitter Kristallsystem Modiﬁkation
fcc kubisch γ, η
monoklin θ, θ′, θ′′, λ
tetragonal oder orthorhombisch δ
hcp trigonal α
orthorhombisch κ
hexagonal χ
Das rhomboedrische α-Al2O3 ist die thermodynamisch stabile Form unter ihnen [95].
Idealisiert besteht die Struktur aus einer hexagonal dichtesten Packung des Sauerstoﬀ mit
einer Stapelfolge der Anionen der Form . . . AB . . . entlang der c-Achse. Die Al-Kationen
5engl.: extended X-ray absorption ﬁne structure
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Abbildung 2.5: Ausschnitt aus
der hexagonalen Einheitszelle der
α-Modiﬁkation des Al2O3 zur Verdeut-
lichung der Stapelfolge (Reprinted with
permission from [97]. Copyright 2010 by
the American Physical Society.). Kleine
hellgraue Kreise und große dunkelgraue
Kreise symbolisieren Aluminium- und
Sauerstoﬃonen. Die vollständige Ein-
heitszelle besteht aus 6 Sauerstoﬀebenen
und 12 Aluminiumebenen entlang der
[0001]-Richtung.
besetzen zweidrittel der Oktaederlücken, was in der Stapelfolge . . . abc . . . entlang der
gleichen Achse resultiert. Damit beschreibt . . . AaBbAcBaAbBc . . . die Stapelung des Ge-
samtgitters. Die trigonale Symmetrie des Kristalls kommt nun durch eine Verschiebung
der Anionen zu unbesetzten Oktaederlücken der Nachbarebenen zustande, was eine leich-
te Zickzack-Struktur hervorruft [96]. Diese Verzerrung bedingt wiederum unterschiedliche
Bindungslängen in den Sauerstoﬀebenen, die auch durch verschieden große Dreiecke aus
Kationen beschrieben werden können. Die Verschiebung der Kationen führt zur Ausbil-
dung von Al-Doppellagen zwischen den Sauerstoﬀebenen. Bei Wahl einer hexagonalen
Einheitszelle können zwei unterschiedliche Al-Terminierungen der (0001)-Oberﬂäche und
eine rein mit Sauerstoﬀ besetzte Oberﬂäche durch gedachte Spaltung des Kristalls ober-
halb, zwischen bzw. unterhalb der Al-Doppellagen entstehen. Abbildung 2.5 verdeutlicht
dies anhand der hexagonalen Einheitszelle.
Die metastabilen Modiﬁkationen lassen sich je nach Anordnung der Anionen grob in
zwei Gruppen einteilen: fcc- und hcp-Gitter (siehe [95] und Referenzen darin). Die unter-
schiedlichen Modiﬁkationen innerhalb der Gruppen unterscheiden sich im wesentlichen
nur durch die Anordnung der Kationen. So lassen sich ausgehend von γ-Al2O3 die an-
deren Modiﬁkationen mit fcc-Anionengitter durch Umordnung der Kationen zwischen
Oktader- und Tetraederlücken oder durch Umordnung und Verschiebung ableiten. Ge-
genüber γ-Al2O3 mit seinem teilweise ungeordneten Kationenuntergitter, welches auch
als Defektphase der idealen Spinel-Struktur beschrieben werden kann, führt dies zu voll-
ständig geordneten Modiﬁkationen (θ, θ′, θ′′, λ und δ).
Die verschiedenen Al2O3-Modiﬁkationen lassen sich durch Dehydrierung unterschiedli-
cher Aluminiumhydroxide und -oxyhydroxide synthetisieren [95]. Die Abfolge der Pha-
senübergänge hängt von der Wahl des Ausgangsstoﬀs ab. Dabei können je nach Reinheit
und Kristallinität die Übergangstemperaturen variieren. Auch die Abscheideverfahren
und die Depositionsbedingungen dünner Al2O3-Schichten resultieren in unterschiedli-
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chen Modiﬁkationen. In Schichten, die mittels chemischem Gasphasentransport und Ka-
thodenzerstäubung hergestellt wurden, ﬁndet sich z. B. γ-, θ-, δ- und κ-Al2O3 [98–103].
Bei sehr hohen Abscheidetemperaturen kann auch die α-Modiﬁkation auftreten (siehe
[103] und Referenzen darin). Die Abscheidung bei tiefen Temperaturen resultiert hinge-
gen meist in teilweise oder vollständig amorphen Schichten [100, 102, 103]. Verschiedene
Autoren [98, 102] konnten zudem zeigen, dass bei der Abscheidung mittels Kathoden-
zerstäubung, neben der Temperatur, auch der Fluss und die Energie der Ionen, die das
Substrat bombardieren, einen Einﬂuss auf die Kristallinität der Schichten haben.
2.2.2. Elektronische Struktur
Eine Bandstrukturrechnung für die α-Modiﬁkation des Al2O3 ist in Abbildung 2.6 (oben)
gezeigt. Sie weist ein Minimum am Γ-Punkt mit einer sehr großen Bandlücke auf. Die
DFT6-Rechnungen wurden von Liu et al. [104] mittels Hybridfunktionalen (screened ex-
change) durchgeführt, die die Bandlücke besser reproduzieren als andere Funktionale.
Entsprechend wurde eine sehr gute Übereinstimmung mit dem experimentell bestimm-
ten Wert von Eg = 8, 8 eV gefunden, der mittels UV-Reﬂexion im Vakuum von French
[105] gemessen wurde.
Im unteren Teil von Abbildung 2.6 sind auch die partiellen und totalen Zustandsdichten
verschiedener Al2O3-Modiﬁkationen zu sehen. Die deutlich zu kleine Bandlücke der α-
Modiﬁkation in den DFT-Rechnungen von Lee et al. [106] ist auf die LDA7-Näherung zu-
rückzuführen, welche verwendet wurde, um die Austausch-Korrelationsenergien der Elek-
tronen zu beschreiben. Relative Änderungen werden allerdings korrekt abgebildet. Allen
Modiﬁkationen ist gemein, dass sich das Valenzband hauptsächlich aus O 2p-Zuständen
ableitet, die im unteren und mittleren Bereich leicht mit Al 3s- und Al 3p-Zuständen mi-
schen. Das Leitungsband setzt sich hingegen überwiegend aus O 2s- und Al 3s-Zuständen
zusammen. Die relative Lage der Bandkanten variiert jedoch zwischen den verschiedenen
Al2O3-Modiﬁkationen. Nach Lee et al. [106] kann dies auf die Stabilisierung von O 2s-
bzw. die Destabilisierung von O 2p-Zuständen durch eine unterschiedliche Besetzung der
Oktaeder und Tetraederlücken mit Kationen zurückgeführt werden. Hieraus ergibt sich
eine Verkleinerung der Bandlücke in der Reihenfolge α > κ > θ > γ, die mit der Abnah-
me der mittleren Koordinationszahl der Al-Ionen korreliert (siehe [107] und Referenzen
darin). In Übereinstimmung mit der Beobachtung, dass dünne Schichten meist amorphe
oder metastabile Al2O3-Modiﬁkationen ausbilden, wurden experimentell entsprechend
kleine Bandlücken von 6,2–6,9 eV bestimmt [108, 109].
6Dichte-Funktional-Theorie
7engl.: local density approximation
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Abbildung 2.6.: DFT-Rechnungen der Bandstruktur von α-Al2O3 (oben) (Reprinted
with permission from [104]. Copyright 2010, AIP Publishing LLC.) sowie partielle und
totale Zustandsdichten von α-, κ-, γ- und θ-Al2O3 (unten) (Reprinted with permission
from [106]. Copyright 2007 by the American Physical Society). Die Unterschätzung der
Bandlücken in den Darstellungen der Zustandsdichten sind auf die Verwendung der
LDA-Näherung in den DFT-Rechnungen von Lee et al. [106] zurückzuführen.
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Abbildung 2.7: Bildungsenthalpi-
en intrinsischer Punktdefekte in Ab-
hängigkeit des Fermi-Niveaus für
κ-Al2O3 (Reprinted with permis-
sion from [113]. Copyright 2011,
AIP Publishing LLC.). Die DFT-
Rechnungen wurden für verschiede-
ne Ladungs- und Koordinationszu-
stände der Defekte mittels Hybrid-
funktionalen durchgeführt. Durch-
gezogene Linien stehen für Defekte
niedrigster Koordination.
2.2.3. Defektstruktur
In der Literatur ﬁndet sich eine Reihe von Rechnungen zur Defektstruktur von Al2O3
[60, 104, 110–112]. In einer jüngeren Veröﬀentlichung von Weber et al. [113] wurde auf
DFT-Rechnungen unter Verwendung von Hybridfunktionalen zurückgegriﬀen, die die
Bandlücke von Halbleitern hinreichend genau beschreiben. Korrekturen der Lage der
Defektniveaus relativ zu den Bandkanten sind somit nicht mehr nötig. Um die Bildungs-
enthalpien intrinsischer Punktdefekte in dünnen Al2O3-Schichten zu berechnen, haben
die Autoren die κ-Modiﬁkation gewählt. 8
Die Ergebnisse für reduzierende (Al-reich) und oxidierende (O-reich) Bedingungen sind
in Abbildung 2.7 gezeigt. Die niedrigsten Bildungsenthalpien und die damit höchsten
Konzentrationen weisen Aluminiumleerstellen (V ′′′Al) und interstitielle Aluminiumionen
(Al•••i ) auf. Eine Ausnahme stellen neutrale Sauerstoﬄeerstellen dar, die unter redu-
zierenden Bedingungen in einem kleinen Bereich mittlerer Fermi-Niveau-Positionen am
stabilsten sind.
Die Darstellung macht deutlich warum Al2O3 unter allen Herstellungsbedingungen ein
sehr guter Isolator ist. Nur in einem beschränkten Bereich des Fermi-Niveaus sind die
Bildungsenthalpien aller Defekte positiv. Außerhalb dieses Bereichs werden die Bildungs-
enthalpien von Al•••i bzw. V
′′′
Al negativ, so dass es zu einer spontanen Bildung von in-
trinsischen Donatoren bzw. Akzeptoren kommt, die die Dotierung kompensieren. Der
Bereich möglicher Fermi-Niveau-Positionen beschränkt sich folglich auf Werte von etwa
8Ähnlich amorphen Strukturen weist κ-Al2O3 eine geringe Dichte und eine Vielzahl unterschiedlicher
Koordinationen von Al- und O-Ionen auf. Somit ist nach Weber et al. [113] die Näherung der De-
fektstruktur amorpher Schichten unter Verwendung von Superzellen begrenzter Größe am ehesten
möglich.
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2–5,7 eV, wobei unter realistischen Herstellungsbedingungen wohl keine der beiden Stabi-
litätsgrenzen erreicht wird. Mit Blick auf die berechnete Bandlücke von 7,9 eV kann das
Fermi-Niveau nicht in die Nähe der Bandkanten geschoben werden und ist stets mehr
als 2 eV von diesen entfernt. Dies erklärt die geringen Ladungsträgerkonzentrationen im
Al2O3 und die guten elektrisch isolierenden Eigenschaften.
3. Ausbildung von Vorzugsorientierungen in dünnen
Schichten
Die Ausbildung einer Vorzugsorientierung in dünnen Schichten ist ein komplexes Zusam-
menspiel verschiedenster Einﬂüsse. Grundsätzlich müssen dabei Prozesse, wie Nukleation,
Haftung der ﬁlmbildenden Spezies, Oberﬂächendiﬀusion und Kornwachstum betrachtet
werden, die zum Teil gleichzeitig mitunter aber auch in unterschiedlichen Wachstums-
phasen ablaufen. Auch ein Beschuss des wachsenden Films mit energetischen Teilchen
kann das Wachstum stark beeinﬂussen. Für eine eingehendere Gesamtbetrachtung sei
auf Veröﬀentlichungen von Kajikawa et al. [114] und Petrov et al.[115] verwiesen. An
dieser Stelle soll daher unter Vernachlässigung von Substrateinﬂüssen nur ein grober
Überblick über die in der Literatur häuﬁg diskutierten Ursachen für die Ausbildung von
Vorzugsorientierungen polykristalliner Filme gegeben werden:
• Minimierung der Oberﬂächenenergie:
Die Gesamtenergie eines Korns hängt u. a. von seinen Grenz- und Oberﬂächenener-
gien ab und ist somit orientierungsabhängig [117]. Bestimmend für die Vorzugs-
orientierung werden diese Einﬂussgrößen vor allem in Bereichen mit ausreichender
Oberﬂächendiﬀusion und Korngrenzbeweglichkeit angesehen [118]. Das Filmwachs-
tum dünner fcc-Metalle ﬁndet so vorzugsweise mit den dicht gepackten {111}-
Ebenen parallel zur Oberﬂäche statt [119, 120]. Auch für Nitride (siehe [114] und
Referenzen darin) und Oxide [121] wurde ein Zusammenhang zwischen Textur und
Oberﬂächenenergie vermutet. Mit diesem Ansatz konnten ebenfalls in verschiede-
nen theoretischen Arbeiten diverse experimentelle Trends erfolgreich reproduziert
werden [122–124].
• Unterschiedliche Wachstumsgeschwindigkeiten:
Abbildung 3.1: Entwicklung einer Vorzugsorientie-
rung während des Kornwachstums in zwei Dimensionen
ausgehend von regellos orientierten kubischen Kristal-
liten mit {10}-„Oberﬂächen“ (nach van der Drift; Re-
printed from [116], with permission from Elsevier.). Die
⟨11⟩-Richtung stellt die schnellste Wachstumsrichtung
dar. Kristallite deren ⟨11⟩-Richtung nahezu parallel zur
Oberﬂächennormalen ausgerichtet sind (Pfeile) wach-
sen über stärker verkippte Körner hinweg und führen
zu einer Vorzugsorientierung der Schicht.
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Für Depositionsbedingungen, die in niedriger Oberﬂächendiﬀusion und Korngrenz-
beweglichkeit resultieren (z. B. niedrige Substrattemperaturen, kein Beschuss mit
energetischen Teilchen) entwickelt sich die Textur polykristalliner Filme meist aus-
gehend von regellos orientierten Körnern an der Grenzﬂäche zum Substrat. Die auf-
tretenden Vorzugsorientierungen können vielfach mit einem Mechanismus erklärt
werden, bei dem Kristallite, die mit ihrer schnellsten Wachstumsrichtung normal
zur Oberﬂäche ausgerichtet sind, über langsamer wachsende Körner hinauswachsen
[116, 125–128]. In Abbildung 3.1 ist die Entwicklung des Kornwachstums modell-
haft skizziert [116].
• Minimierung der elastischen Dehnungsenergie:
Für gewöhnlich treten in dünnen Schichten Spannungen in der Ebene auf, die sehr
hoch ausfallen können [129]. Aufgrund von Anisotropien im E-Modul weisen un-
ter diesen Bedingungen verschieden orientierte Körner nicht die gleiche elastische
Dehnungsenergie auf. Deren Minimierung durch bevorzugtes Wachstum günstig
ausgerichteter Kristallite steht mitunter in Konkurrenz zu anderen die Textur be-
stimmenden Triebkräften. So haben u. a. Gittis und Dobrev [130] für Ag-Filme
einen Textur-Wechsel in Abhängigkeit der Schichtdicke beschrieben. Dünne Filme
weisen dabei dicht gepackte {111}-Ebenen parallel zur Oberﬂäche auf, während in
dickeren Schichten vor allem ⟨100⟩-orientierte Körner (deren Oberﬂäche eigentlich
instabiler ist) dominieren. Aufgrund der mit der Schichtdicke steigenden Spannun-
gen wird der beobachtete Übergang einem Dominieren des Dehnungeinﬂusses zuge-
schrieben [120, 129]. Auch für TiN-Schichten wurde ein ähnlicher Zusammenhang
konstatiert [131]. Einen unmittelbaren Hinweis liefert eine Arbeit von Vook und
Witt [132], die für Cu-Filme einen inversen Zusammenhang zwischen elastischer
Dehnungsenergie und relativem Volumenanteil unterschiedlich orientierter Körner
festgestellt haben.
• Beschuss mit Ionen:
In allen Wachstumsphasen kann der Beschuss mit Ionen erheblichen Einﬂuss auf
die Morphologie und Vorzugsorientierung dünner Filme haben. Diesen Umstand
macht man sich bereits gezielt durch den Einsatz von Ionenquellen (IBAD1) zu
Nutze [133]. Die Ionenenergie und das Verhältnis von Ionenﬂuss zu dem abgeschie-
dener thermalisierter Teilchen sind hierbei wichtige Parameter [115]. So kann durch
ausreichend hohe Ionenﬂüsse auch durch den Beschuss niederenergetischer Ionen die
Vorzugsorientierung dünner Schichten dramatisch beeinﬂusst werden [134]. Grund-
sätzlich wird im Zusammenhang mit höher energetischen Ionen (> 100 eV) davon
ausgegangen, dass die Einstellung neuer Texturen auf sogenanntes Channeling ent-
lang oﬀener „Kanäle“ in der Kristallstruktur zurückzuführen ist. Es wird angenom-
men, dass die Ausrichtung solcher „Kanäle“ normal zum Ionenﬂuss die Erzeugung
1engl.: ion beam assisted deposition
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von Defekten minimiert und das Wachstum entsprechend orientierter Körner ener-
getisch begünstigt [135]. Im Allgemeinen ist in Abhängigkeit der Temperatur davon
auszugehen, dass der Beschuss mit Ionen Einﬂuss auf die Oberﬂächendiﬀusion sowie
auf Adsorptions- und Desorptionsprozesse hat [115, 136, 137]. Die Betrachtungen
sind nicht auf Ionen beschränkt, sondern haben voraussichtlich auch ihre Gültigkeit
für die bei der Kathodenzerstäubung auftretenden reﬂektierten neutralen Teilchen
(siehe Kapitel 4.1).

4. Experimentelle Methodik
4.1. Magnetron-Kathodenzerstäubung
Der Großteil der in dieser Arbeit hergestellten metallischen und oxidischen Filme wur-
de mit der Depositionsmethode der Magnetron-Kathodenzerstäubung hergestellt. Dieses
Verfahren ﬁndet aufgrund einer Reihe von Vorteilen vor allem im industriellen Umfeld
breite Anwendung. Technologisch relevante Prozesseigenschaften sind [138]:
• die Möglichkeit mit niedrigen Substrat Temperaturen zu arbeiten
• eine gute Haftung zwischen Substrat und Film
• hohe Depositionsraten
• die Abscheidung von Schichten homogener Dicke und hoher Dichte
• eine gute Kontrollierbarkeit und Langzeitstabilität
• die Zerstäubbarkeit von Legierungen und Verbindungen aus Materialien sehr un-
terschiedlichen Dampfdrucks
• die Herstellung von Verbindungen mit metallischen Ausgangsmaterialien durch die
Verwendung reaktiver Prozessgase
• geringe Kosten und gute Skalierbarkeit
Der Prozess basiert auf der Zerstäubung (engl. sputtering) des abzuscheidenden Materials
durch Zündung einer Glimmentladung und der anschließenden Kondensation auf einem
Substrat. In der einfachsten Ausführung wird hierzu in einer Vakuumkammer zwischen
den beiden Elektroden eines Plattenkondensators eine Hochspannung angelegt. Anode
und Kathode bilden das Substrat und das zu zerstäubende Material, welches auch als
Target bezeichnet wird. Als Prozessgas wird in der Regel Argon verwendet. Der Pro-
zess wird im Bereich der anormalen Glimmentladung betrieben in dem die Entladung
gewöhnlich die gesamte Kathode bedeckt. Der Entladestrom nimmt dabei mit steigender
Spannung zu. Im Potentialverlauf der Entladung werden positiv geladene Plasmaspezies
auf das Target beschleunigt und führen dort zum Materialabtrag. Das zerstäubte Ma-
terial passiert im Anschluss die Entladezone und scheidet sich u. a. auf dem Substrat
ab.
In Abbildung 4.1 ist ein moderner Aufbau in Dioden-Konﬁguration skizziert, wie er auch
in dieser Arbeit zum Einsatz kam. Die Kathode ist von einer Abschirmung umgeben,
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Abbildung 4.1: Schematische Dar-
stellung eines Aufbaus zur Magnetron-
Kathodenzerstäubung (nach [138], mit
freundlicher Genehmigung von K. Ell-
mer und IOP Publishing). Aufgeführt
sind typische Werte für den Gesamt-
druck p, die Gasdichte Nges, die Anzahl
der Ionen ni und Elektronen ne sowie
deren Energie Te.
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Abbildung 4.2.: Massenspektren von Ionen (a) und neutralen Teilchen (b) im Plas-
ma einer DC-Entladung (Reprinted with permission from [140]. Copyright 2007, AIP
Publishing LLC.). Die Messungen erfolgten gegenüber einem ITO-Target mittels eines
Plasmamonitors.
welche als Anode dient und um ein sogenanntes planares Magnetron erweitert. Letz-
teres besteht aus Permanentmagneten, die auf der Targetrückseite platziert sind. Die
Magnetfeldstärke wird dabei so gewählt, dass nur die Elektronen, nicht aber die deutlich
schwereren Ionen in ihrer Bewegung beeinﬂusst werden. Die Anordnung der Magnete
erfolgt derart, dass die Feldlinien auf der Targetvorderseite geschlossen sind (balanced
Magnetron) und die Elektronen im elektrischen und magnetischen Feld auf Spiralbahnen
vor der Targetoberﬂäche gezwungen werden. Dadurch steigt die Ionisierungswahrschein-
lichkeit der Gasatome und es resultiert eine höhere Plasmadichte in einem begrenzten
Bereich vor dem Target. Das Arbeiten mit höheren Stromdichten bei vergleichsweise
niedrigen Drücken wird so möglich, was eine deutliche Steigerung der Depositionsrate
zur Folge hat [139]. Nachteilig ist der aufgrund des lokal konzentrierten Plasmas inho-
mogenen Materialabtrag des Targets (Ausbildung eines Erosionsgrabens).
Die Abläufe im Plasma sind aufgrund der komplexen Vorgänge noch nicht in allen De-
tails verstanden. Allgemein können Plasmen als quasi-neutrale Gase angesehen werden,
in denen Elektronen und Ionen neben neutralen atomaren und molekularen Spezies vor-
handen sind. Atome, Moleküle und Ionen können hierbei auch in angeregten Zuständen
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vorliegen. Ionisationsgrade in der Größenordnung von ∼ 10−4 sind typisch für die in
Sputterprozessen auftretenden Plasmen [141]. Damit können die Prozessgase als rela-
tiv schwach ionisiert angesehen werden. Beispielhaft sind in Abbildung 4.2 die Massen-
spektren von Ionen und neutralen Teilchen gezeigt, die während der Zerstäubung eines
ITO-Targets das Substrat erreichen [140]. Neben Teilchen aus der Gasphase (Argon,
Sauerstoﬀ, Wasserstoﬀ und Wasser) wurde auch eine Fülle von Species die dem Target
entstammen detektiert: In+, In+2 , Sn+, InSn+, SnO+, In2O+, In2O+2 und InO+3 . Auch
Reaktionen zwischen Ionen und neutralen Teilchen wurden nachgewiesen: Ar+2 , ArO+,
InAr+, SnAr+ und In3O+2 .
Der Potentialverlauf zwischen Target und Substrat ist für den gesamten Sputterprozess
von grundlegender Bedeutung, da hierdurch maßgeblich die Energieverteilung der auf
das Target und Substrat treﬀenden Partikel gegeben ist. Der Potentialverlauf wird ne-
ben kontrollierbaren Parametern wie dem Gasdruck, der Leistung und dem Magnetfeld,
wesentlich durch die Art der Anregung bestimmt [138]. Diese lässt sich in Gleichstrom-
und Radiofrequenz-Prozesse und Kombinationen aus beiden unterteilen.
Die Gleichstromentladung (DC1) wird durch Sekundärelektronen aufrechterhalten, wel-
che durch auf das Target treﬀende Ionen erzeugt werden. Es können nur ausreichend
elektrisch leitfähige Materialien zerstäubt werden, da die nötigen Spannungen, um einen
Entladestrom ﬂießen zu lassen, sonst nicht aufgebracht werden können. Dieses Problem
kann jedoch durch Anregung mit einem Radio-Frequenz-Wechselfeld (RF) umgangen
werden. Da die Impedanz mit steigender Frequenz fällt, können durch Anlegen entspre-
chender Wechselspannungen beliebige Materialien zerstäubt werden. Die verwendeten
Frequenzen liegen in einem Bereich von etwa 5–30MHz [141] und betrug in dieser Ar-
beit 13,56MHz. Die Elektronen im Plasma führen dabei oszillierende Bewegungen aus
und erhalten so die Entladung aufrecht. Die Beweglichkeit der Elektronen ist hierbei,
aufgrund der geringeren Massenträgheit, sehr viel größer als die der Ionen.
Abbildung 4.3 zeigt schematisch den Potentialverlauf zwischen Target und Substrat für
eine DC- und eine RF-Anregung des Plasmas. Beide Verläufe ähneln sich qualitativ. Um
eine ausreichend große Sekundärelektronenausbeute im DC-Fall zu erreichen, müssen je-
doch vergleichsweise hohe Kathodenspannungen angelegt werden [138]. Die Ionisation
mittels RF-Anregung ist hingegen deutlich eﬀektiver, was in einem geringeren Poten-
tialabfall vor dem Target resultiert und sich in einer um den Faktor 1,5–2 kleineren
Depositionsrate widerspiegelt [138]. Die Entladespannung hat dabei ihren Ursprung in
der unterschiedlichen Beweglichkeit von Elektronen und Ionen im oszillierenden elektri-
schen Feld der Anregung [142]. Somit sind die beiden Ströme zu den Elektroden zunächst
nicht gleich. In der Folge kommt es zur Ausbildung einer negativen Spannung2, so dass
der Gesamtstrom über eine Periode gleich Null ist. Der Vorgang ist schematisch in Abbil-
1engl.: direct current
2Im Englischen auch als self-bias beschrieben.
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Abbildung 4.3.: Unterschiede im Potentialverlauf zwischen DC- und RF-Anregung
während der Magnetron-Kathodenzerstäubung für den Fall eines elektrisch isolierten
Substrats (nach [138], mit freundlicher Genehmigung von K. Ellmer und IOP Publis-
hing). Exemplarisch sind typische Werte für das Plasmapotential Vp und die sich an
Kathode und Substrat einstellenden Spannungen VDC bzw. Vfl gegeben.
Abbildung 4.4: Schematische Dar-
stellung der Ausbildung des Potenti-
als einer Kathode in RF-Anregung (Re-
printed from [142], with permission
from Elsevier.).
dung 4.4 dargestellt. Die Asymmetrie der Potentialverteilung in RF-Anregung ist wesent-
lich durch das Flächenverhältnis der beiden Elektroden bestimmt [141, 143]. Auch bei
der Gleichstromentladung kommt es in ähnlicher Weise zur Ausbildung eines negativen
Potentials am Substrat, sofern dieses isoliert ist (engl. ﬂoating). Allerdings ist die sich
ausbildende Spannung im Vergleich zur RF-Anregung deutlich kleiner. Grundsätzlich
ist es möglich den Potentialverlauf vor dem Substrat durch Anlegen einer Spannung zu
verändern. Wird das Substrat geerdet, so entspricht der Potentialabfall genau dem Plas-
mapotential Vp in Abbildung 4.3. Es muss somit berücksichtigt werden, dass es in Folge
eines sich ändernden Schichtwiderstands auch während der Abscheidung zur Ausbildung
einer neuen Potentialverteilung kommen kann (siehe Kapitel 10.1).
Neben dem Target wird auch das Substrat mit energetischen Teilchen bombardiert. Hier-
zu zählen neben Elektronen neutrale aus der Targetoberﬂäche geschlagene Atome und
Moleküle. Sie besitzen Energien im Bereich von 3–10 eV [141]. Es können jedoch auch
neutrale Teilchen mit deutlich höheren Energien auf das Substrat treﬀen.3 Diese werden
zunächst als Ionen im Kathodenfall beschleunigt bevor es zur Neutralisierung und Re-
ﬂektion an der Targetoberﬂäche kommt [141, 144]. Mit steigender Targetmasse nimmt
dabei auch die Reﬂektionswahrscheinlichkeit zu [145]. Positiv und negativ geladene Ionen,
die im Anodenfall beschleunigt werden bzw. genug Energie haben diesen zu überwinden
3Im Englischen auch als reﬂected neutrals bezeichnet.
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Abbildung 4.5: Energieverteilung
von auf einem elektrisch isolierten
Substrat auftreﬀenden 36Ar+-Ionen in
Abhängigkeit des relativen Leistungs-
anteils PDC/(PDC+PRF ) in Prozent (aus
[138], © IOP Publishing. Reproduced
by permission of IOP Publishing. All
rights reserved.).
Abbildung 4.6.: Ar+/Zn-Verhältnis in Abhängigkeit der Leistung und des Prozess-
drucks für DC- und RF-Anregung (aus [138], © IOP Publishing. Reproduced by per-
mission of IOP Publishing. All rights reserved.).
bombardieren ebenfalls das Substrat (siehe Abbildung 4.3).
Aufgrund der verschiedenen Potentialverläufe unterscheiden sich Anzahl und Energiever-
teilungen der auf das Substrat treﬀenden Teilchen deutlich für DC- und RF-Prozesse.
Ellmer et al. [138, 140, 146, 147] haben in verschiedenen Arbeiten die Unterschiede zwi-
schen beiden Prozessen am Beispiel der Magnetron-Kathodenzerstäubung von ZnO und
ITO untersucht. Unter anderem wurden dabei die Energieverteilungen von Ionen, die
auf ein elektrisch isoliertes Substrat treﬀen gemessen. Wesentliche Punkte sollen hier
exemplarisch zusammengefasst werden, um die Besonderheiten der beiden Prozesse zu
verdeutlichen:
• Positiv geladene Ionen zeigen höhere Durchschnittsenergien und wesentlich breitere
Verteilungen mit RF-Anregung (vergleiche Abbildung 4.5).
• Das Verhältnis von Ionen zu neutralen Teilchen ist deutlich höher für eine RF-
Anregung (siehe Abbildung 4.6).
• Der Anteil von Atom-Ionen gegenüber Molekül-Ionen (O+/O+2 und Zn+/ZnO+) ist
sehr viel größer in RF-Plasmen. Dies wird mit der höheren Elektronenenergie und
Dichte in Zusammenhang gebracht, welche die Dissoziation begünstigen. Die grö-
ßere Anzahl hoch reaktiver O+-Ionen spiegelt sich in einer Senkung des benötigten
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Abbildung 4.7.: Wechselwirkungsprozesse energetischer Teilchen mit Oberﬂächen
(Reprinted with permission from [148]. Copyright 1989, AIP Publishing LLC.).
Sauerstoﬀgehalts im Prozessgas wider, um die ZnO-Schichten vollständig zu oxi-
dieren.
• Die thermische Belastung des Substrats ist deutlich höher in RF-Entladungen.
Der Energieeintrag durch Ionen ist hier dominant, während in DC-Prozessen auf-
grund des höheren Kathodenfalls die Erwärmung durch reﬂektierte Ar-Atome (re-
ﬂected neutrals) überwiegt. Ihre Energie nimmt mit steigendem Druck, wegen der
sinkenden mittleren freien Weglänge, stark ab (sinkende thermische Belastung in
DC-Entladungen). Aufgrund der kürzeren Strecke, die im Anodenfall beschleunigte
Ionen zurücklegen, ist deren Energie weniger druckabhängig (konstante thermische
Belastung im mittleren Druckbereich für RF-Prozesse).
Ebenso wie die Vorgänge im Plasma selbst ist auch dessen Wechselwirkung mit Oberﬂä-
chen komplex. Mattox [148] hat die verschiedenen Prozesse zwischen energetischen Teil-
chen und Oberﬂächen zusammengefasst. Eine Übersicht ist in Abbildung 4.7 gegeben.
Welche Mechanismen dominieren ist stark von der Energie und Masse der auftreﬀenden
Teilchen abhängig. Einige Prozesse treten zudem nur für spezielle Kristallorientierungen
der Oberﬂäche auf (channeling). Neben den für das Filmwachstum allgemein wichti-
gen Einﬂussgrößen, wie der Temperatur und der Wechselwirkung zwischen Substrat und
Schicht können diese Prozesse das Wachstum stark beeinﬂussen und Änderungen der
Kornstruktur, des Spannungszustands, der Textur oder der Zusammensetzung hervorru-
fen, um nur einige zu nennen (siehe auch Kapitel 3).
Bei der Abscheidung von Verbindungen stellt die Zugabe eines Reaktivgases u.U. ei-
ne weitere Möglichkeit dar, Einﬂuss auf die Zusammensetzung des Plasmas und damit
der wachsenden Schicht zu nehmen. So können selbst bei der Verwendung keramischer
Targets die elektronischen und strukturellen Eigenschaften dünner TCO-Filme in einem
sehr weiten Bereich gezielt über den Sauerstoﬀanteil im Prozessgas kontrolliert werden
[24, 35, 149].
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a)
b)
c)
Abbildung 4.8: Simulation der Ka-
thodenzerstäubung metallischer Tar-
gets mit reaktiven Gasen. Dargestellt
sind der Reaktivgas-Partialdruck (a),
die Erosionsrate R und die Depositi-
onsrate D (b) sowie der Bedeckungs-
grad des Targets Θt und des Films
Θc (c) gegenüber dem Reaktivgas-Fluss
(Reprinted from [150], with permission
from Elsevier.). Ohne Prozesskontrolle
erfolgen die Übergänge in den grau hin-
terlegten Bereichen in Form einer Hys-
terese zwischen den Punkten P1 → P2
(steigender Fluss) und P3 → P4 (sin-
kender Fluss).
Noch größere Freiheit, um die gewünschte Stöchiometrie einzustellen bietet die Methode
der reaktiven Kathodenzerstäubung (engl. reactive sputtering). Anstelle eines kerami-
schen Targets kommt ein elementares, meist metallisches Target zum Einsatz. Auf diese
Weise kann durch Wahl des Reaktivgas-Anteils die Zusammensetzung von metallisch bis
überstöchiometrisch variiert werden. Die Kontrolle des Prozesses ist jedoch schwierig, da
bei Steuerung des Reaktivgas-Flusses Instabilitäten auftreten. Nur über eine eﬀektive
Kontrolle des Reaktivgas-Partialdrucks können durchgängig stabile Prozessbedingungen
erreicht werden. Dies erfordert allerdings weiteren technischen Aufwand.
Wie in Abbildung 4.8 a) gezeigt, sind die Erosions- und Depositionsrate keine eindeuti-
ge Funktion des Reaktivgas-Flusses [150]. Vielmehr gibt es einen Hysteresebereich. Die
Raten steigen bzw. sinkt für verschiedene Werte des Gasﬂusses. Betrachtet man den
zugehörigen Verlauf des Reaktivgas-Partialdrucks (Abbildung 4.8 b)) ﬁndet sich dieses
Verhalten wieder. Es ist ersichtlich, dass nur die Bereiche oberhalb und unterhalb des
Übergangsbereichs ohne eine Kontrolle des Gasﬂusses zugänglich sind. Gerade der Über-
gangsbereich ist jedoch von technischem Interesse, da zum einen qualitativ hochwertige
Schichten stöchiometrischer Zusammensetzung hergestellt werden können und zum ande-
ren hohe Abscheideraten erzielt werden. Die Filmeigenschaften sind häuﬁg sogar besser
als von Schichten, die auf dem unteren Ast in Abbildung 4.8 prozessiert werden [151].
Ursächlich für den Ursprung der Hysteresen von Rate und Partialdruck ist die Tatsache,
dass sowohl das zerstäubte Metall als auch das Target als Getter-Pumpe wirken. Der
Verlauf des Reaktivgas-Partialdrucks ergibt sich dabei wie folgt: Zu Beginn (für kleine
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Abbildung 4.9: Intensität der
optischen Al-Emission bei 395,5 nm
eines Plasmas in Abhängigkeit
des Sauerstoﬀﬂusses (aus [152]).
Die Messung erfolgte während der
Magnetron-Kathodenzerstäubung
eines 2′′ großen Al-Targets in
RF-Anregung mit einer Leistung
von 40W, einem Gesamtﬂuss von
20 sccm und bei einem Prozessdruck
von 0,5Pa.
Reaktivgas-Flüsse) wird der Großteil des eingeleiteten Reaktivgases durch Verbindungs-
bildung „abgepumpt“. Die Bindung des Reaktivgases ist dabei sehr eﬀektiv und um so
größer je höher die Reaktivität zwischen Metall- und Gasatomen ist. Der Partialdruck
des reaktiven Gases bleibt daher zunächst annähernd konstant. Mit zunehmendem Fluss
steigt aber der Bedeckungsgrad des Targets, da auch dieses mit den Gasatomen reagiert
(vgl. Abbildung 4.8 c)). Die Erosionsrate für die sich bildende Verbindung ist dabei in
der Regel deutlich geringer als für das Metall. Mit zunehmendem Gasﬂuss steigt somit
der Bedeckungsgrad bis schließlich ein kritischer Wert erreicht ist. Der Partialdruck des
Reaktivgases steigt nun schlagartig an, da die Pumpwirkung des zerstäubten Metalls
nicht mehr ausreicht. Der weitere Verlauf ist linear, wie für ein keramisches Target zu
erwarten. Der Verlauf der sich bei der Reduktion des Gasﬂusses ergibt, erklärt sich ana-
log. Erst wenn die Verbindungs-Schicht auf der Targetoberﬂäche ausreichend klein ist,
kann eine Getter-Wirkung der Metallatome einsetzen. Aufgrund der vorangegangenen
Betrachtungen wird der obere Zweig in Abbildung 4.8 a) auch als metallischer Modus
und der untere als oxidischer Modus bezeichnet.
Ein stabiler Betrieb im Übergangsbereich und eine Prozessierung zwischen P1 und P3
kann nur durch eine Kontrolle des Reaktivgas-Partialdrucks ermöglicht werden. Hierzu
wird für gewöhnlich ein geschlossener Regelkreis installiert, der eine aktive Prozesskon-
trolle erlaubt. In der Regel wird entweder die Leistung bei konstantem Reaktivgas-Fluss
oder der Reaktivgas-Fluss bei konstantem Strom kontrolliert. Die Messung des Parti-
aldrucks kann dabei direkt oder indirekt über eine andere Prozessgröße erfolgen. Für
weitere Details sei auf einen Übersichtsartikel von Sproul et al. [151] verwiesen.
Berg et al. [150] haben den Einﬂuss vieler Parameter auf die reaktive Kathodenzerstäu-
bung modelliert. Aus ihren Berechnungen geht hervor, dass für sehr hohe Pumpleistun-
gen und kleine Targetﬂächen die Hysterese verschwindet. Dies wurde auch anhand der
optischen Emission des Plasmas für den in dieser Arbeit verwendeten Prozess der reak-
tiven Magnetron-Kathodenzerstäubung von Aluminium bestätigt, wie in Abbildung 4.9
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gezeigt. Eine Prozesskontrolle ist somit nicht nötig.
4.2. Atomlagendeposition
Bei der Atomlagendeposition (ALD) macht man sich selbstterminierende Gas-Festkörper-
Reaktionen zu Nutze, die sequentiell ablaufen. Die Vorteile gegenüber gerichteten PVD-
Prozessen4 werden in einer gleichmäßigen Bedeckung auch großer unebener Substrate
(keine Schatteneﬀekte) und der guten Kontrollierbarkeit der Schichtdicke gesehen [153].
Im Gegensatz zu CVD-Prozessen5 führt die Selbstterminierung der Reaktionen zu einer
Unabhängigkeit der Abscheiderate vom lokalen Gasﬂuss. Beispielhaft soll im Folgenden
kurz die Abscheidung von Al2O3 mittels Trimethyl-Aluminium (TMA) als Präkursor
und Wasser als Reagenz betrachtet werden. Für eine weiterführende Lektüre sei z. B. auf
einen Übersichtsartikel von Puurunen [153] verwiesen.
Die Reaktion von TMA mit Wasser gemäß Gleichung 4.1 läuft bei der ALD in zwei
getrennten Halbzyklen ab, wie im folgenden dargestellt:
Al(CH3)3 (g) + 3/2H2O(g)→ 1/2Al2O3 (s) + 3Ch4 (g) (4.1)
∥Al−OH+Al(CH3)3 (g)→ ∥Al−O−Al(CH3)2 +CH4 (g) (4.2)
∥Al− CH3 +H2O(g)→ ∥Al−OH+CH4(g) (4.3)
Zunächst führt ein TMA-Puls zur Chemisorption des Präkursors auf dem Substrat (Glei-
chung 4.2). Es wird dabei davon ausgegangen, dass die TMA-Moleküle unter Abspaltung
von Methan mit −OH-Gruppen auf der Substratoberﬂäche reagieren. Bedeckt eine voll-
ständige Monolage das Substrat können keine weiteren TMA-Moleküle chemisorbieren
und werden abgepumpt. Die Reaktion ist selbstterminierend. Gleichung 4.3 zeigt die Re-
aktion mit Wasser im zweiten Halbzyklus, der mit einem Wasserpuls beginnt. Die Was-
sermoleküle reagieren dabei mit den −CH3-Gruppen an der Oberﬂäche unter Bildung
von Methan. Auf diese Weise wird eine erneute Hydroxylierung der Substratoberﬂäche
erreicht und die Abscheidung einer zweiten Monolage kann nach Abpumpen überschüssi-
gen Wasserdampfs erfolgen. Somit ist es möglich die Schichtdicke anhand der Zyklenzahl
präzise zu kontrollieren.
4.3. Photoelektronenspektroskopie
Die Photoelektronenspektroskopie ist eine sehr oberﬂächensensitive Methode zur Cha-
rakterisierung der chemischen Zusammensetzung, der vorliegenden Bindungsverhältnisse
4engl.: physical vapor deposition
5engl.: chemical vapor deposition
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und der elektronischen Struktur. Sie ist daher ideal für die Untersuchung von Halblei-
teroberﬂächen und -grenzﬂächen geeignet. Im Folgenden sollen nur einige grundlegende
Aspekte beleuchtet werden. Für tiefergehende Betrachtungen sei z. B. auf die Referen-
zen [154–161] verwiesen, die soweit nicht anders angegeben Grundlage für dieses Kapitel
sind.
Messprinzip
Das Messprinzip der Photoelektronenspektroskopie basiert auf dem äußeren Photoelek-
trischen Eﬀekt, wonach Photoelektronen durch Beleuchtung mit elektromagnetischer
Strahlung aus einer Probe herausgelöst werden können. Der Zusammenhang zwischen
der kinetischen Energie EPkin der Photoelektronen und der eingestrahlten Energie hν
wurde erstmals von Einstein [162] beschrieben:
EPkin = hν − EB − ϕP (4.4)
Damit das Photoelektron die Probe verlassen kann, muss demnach mindestens seine Bin-
dungsenergie EB (bezogen auf das Fermi-Niveau) und die Austrittsarbeit ϕP der Probe
aufgebracht werden. Bei bekannter Anregungsenergie lässt sich die Bindungsenergie der
Elektronen nun durch Messung ihrer kinetischen Energie bestimmen. Dabei macht man
sich zu Nutze, dass sich die Fermi-Niveaus von Probe und Spektrometer im elektrischen
Kontakt angleichen und die Photoelektronen auf ihrem Weg zum Detektor die Potenti-
aldiﬀerenz der Austrittsarbeiten von Probe und Spektrometer überwinden müssen:
ESkin = hν − EB − ϕP + (ϕP − ϕS)
= hν − EB − ϕS (4.5)
Einzige Unbekannte ist die Austrittsarbeit des Spektrometers ϕS , welche als konstant
angesehen werden kann und durch Messung eines metallischen Standards zugänglich
ist. Die Kalibrierung erfolgt derart, dass die Fermienergie des Spektrometers mit dem
Ursprung der Bindungsenergieskala übereinstimmt.
Für die Bestimmung der Austrittsarbeit einer Probe nutzt man inelastisch gestreute
Elektronen, die den Untergrund einer Messung bilden. Dieser bricht an der sog. Sekun-
därelektronenkante (SEK) bei EPkin = 0 eV ab (vgl. Abbildung 4.11), da Elektronen mit
geringeren Energien die Probe nicht mehr verlassen können. Durch die Potentialdiﬀerenz
zwischen Probe und Spektrometer werden diese Elektronen bei
ESkin = ϕP − ϕS (4.6)
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Abbildung 4.10.: Mittlere freie Weglänge von Photoelektronen in Abhängigkeit ihrer
kinetischen Energie [163, 164]. (aus [35])
detektiert. Substitution in Gleichung 4.5 liefert:
ϕP = hν − EB(SEK) (4.7)
Die Austrittsarbeit der Probe kann folglich einfach durch Messung der Bindungsenergie
der Sekundärelektronenkante EB(SEK) bestimmt werden.
Oberﬂächenempﬁndlichkeit
Die hohe Oberﬂächenempﬁndlichkeit der Photoelektronenspektroskopie ist auf die ge-
ringe mittlere freie Weglänge der Photoelektronen zurückzuführen. Abbildung 4.10 zeigt
den Verlauf dieser Größe in Abhängigkeit der kinetischen Energie der Photoelektronen.
Bei ca. 50–70 eV ist die mittlere freie Weglänge mit etwa 0,5 nm am geringsten. Für hö-
here und niedrigere Energien steigt sie wieder an. Da die kinetische Energie sowohl mit
der Bindungsenergie, als auch mit der Anregungsenergie variiert, haben beide Größen
Einﬂuss auf die Oberﬂächenempﬁndlichkeit. Durch die Wahl geeigneter Lichtquellen ist
es somit möglich die Informationstiefe gezielt einzustellen. Neben Röntgenröhren mit
unterschiedlichen Anodenmaterialien und Gasentladungslampen werden deshalb vor al-
lem Messungen an Elektronensynchrotrons durchgeführt, die eine Durchstimmung der
Anregungsenergie vom infraroten bis in den hochenergetischen Röntgenbereich des elek-
tromagnetischen Spektrums ermöglichen.
Chemische Zusammensetzung
Aufgrund der hohen Oberﬂächenempﬁndlichkeit kann die Photoelektronenspektroskopie
dazu genutzt werden die chemische Zusammensetzung von Oberﬂächen zu untersuchen.
Hierzu werden die integralen Intensitäten der Rumpfniveau-Emissionen eines Elements
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nach einer Untergrundkorrektur der Spektren herangezogen. Die Intensität einer Emissi-
onslinie ist dabei von einer Reihe von Einﬂussgrößen abhängig (z. B. von der Dichte des
zu detektierenden Elements, dem Wirkungsquerschnitt, der mittleren freien Weglänge
und verschiedenen apparativen Größen). Absolute Genauigkeiten liegen daher im Be-
reich von 10%, wohingegen die Reproduzierbarkeit relativer Messungen hoch ist. Unter
Verwendung tabellierter Empﬁndlichkeitsfaktoren S für die unterschiedlichen Emissions-
linien [158], die die Wirkungsquerschnitte und apparativen Einﬂussgrößen beinhalten,
lässt sich die Konzentration cx eines Elements einer Verbindung in Atomprozent wie
folgt aus den gemessenen Intensitäten Ix berechnen:
cx =
Ix/Sx∑
x
Ix/Sx
(4.8)
Schichtdickenbestimmung
Die Photoelektronenspektroskopie kann auch dazu genutzt werden Schichtdicken zu be-
stimmen. Dabei macht man sich zu Nutze, dass die Intensität einer Emissionslinie ex-
ponentiell von der mittleren freien Weglänge λ und dem Winkel θ unter dem die Photo-
elektronen detektiert werden abhängt. Unter der Annahme glatter Schichten homogener
Dicke lässt sich dann anhand winkelabhängiger Messungen die Schichtdicke berechnen.
Im einfachsten Fall kann jedoch die Schichtdicke aus der Dämpfung der Intensität einer
Substratlinie nach Abscheidung einer dünnen Schicht bestimmt werden:
Id
I0
= exp
(
− d
λ cos θ
)
(4.9)
Chemische Verschiebung
Eine weitere Besonderheit der Photoelektronenspektroskopie ist die Möglichkeit zwi-
schen verschiedenen chemischen Umgebungen eines Elements zu unterscheiden. So ist
die Bindungsenergie abhängig von der lokalen Elektronendichte. Dieser Umstand er-
laubt es zwischen verschiedenen Oxidationszuständen zu unterscheiden, die mitunter in
Bindungsenergieunterschieden von einigen Elektronenvolt resultieren. Liegt ein Element
gleichzeitig in verschiedenen Bindungszuständen vor, so können in Abhängigkeit der Bin-
dungsenergiediﬀerenzen auch asymmetrische Proﬁlformen beobachtet werden. Generell
gilt, dass sich mit abnehmender Elektronendichte die Bindungsenergie erhöht und um-
gekehrt. Allerdings ﬁnden sich auch Ausnahmen von dieser Regel, so dass es für die
Datenanalyse ratsam ist auf tabellierte Werte (z. B. in [158, 165]) zurückzugreifen.
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Abbildung 4.11.: Bindungsenergieverschiebungen in Photoelektronenspektren in Ab-
hängigkeit von Änderungen der Oberﬂächenpotentiale eines Halbleiters (nach [161], mit
freundlicher Genehmigung der Deutschen Bunsen-Gesellschaft). Änderungen des Fermi-
Niveaus ∆EF ﬁnden sich in einer Verschiebungen aller charakteristischen Emissionsli-
nien und des Valenzbandmaximums EV BM wieder. Änderungen der Austrittsarbeit ϕ
bedingen eine Verschiebung der Sekundärelektronenkante ESEK , so dass eine Änderung
der Elektronenaﬃnität ∆χ bestimmt werden kann. Das Ionisationspotential IP ergibt
sich aus der Summe von Austrittsarbeit und dem Abstand zwischen Valenzbandmaxi-
mum und Fermi-Niveau.
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Änderung der Oberﬂächenpotentiale
Nicht alle Bindungsenergieänderungen sind auf chemische Verschiebungen zurückzufüh-
ren. Änderungen des Fermi-Niveaus im Fall halbleitender Proben können ebenso Ver-
schiebungen der Rumpfniveau-Emissionen bedingen. Der Sachverhalt soll kurz am Bei-
spiel von Abbildung 4.11 skizziert werden. Sinkt das Fermi-Niveau an der Probenober-
ﬂäche ändert sich dessen Abstand zum Valenzband EF − EV B um ∆EF . Zwangsläuﬁg
verkleinert sich auch der Abstand jedes Rumpfniveaus zum Fermi-Niveau um den gleichen
Betrag. Da die Fermi-Energie der Probe als Referenzniveau deﬁnitionsgemäß bei einer
Bindungsenergie von Null Elektronenvolt liegt, macht sich der geringere energetische
Abstand in einer Verschiebung aller spektralen Linien zu niedrigeren Bindungsenergien
bemerkbar.
Die Verschiebung des Fermi-Niveaus in der Bandlücke führt auch zu einer Zunahme der
Austrittsarbeit ϕ, dem Abstand zwischen Fermi-Energie EF und Vakuumniveau EV ak.
Diese Änderung ﬁndet sich in einer Verschiebung der Sekundärelektronenkante wieder.
Die Austrittsarbeit ist jedoch nicht allein von Änderungen des Fermi-Niveaus abhängig,
sondern auch von der Elektronenaﬃnität χ, dem Abstand zwischen Leitungsbandmini-
mum ELBM und Vakuumniveau. Änderungen des Oberﬂächendipols können diese Größe
verändern, so dass folgender Zusammenhang gilt:
∆ϕ = ∆χ+∆EF (4.10)
Anhand der Verschiebung der Bindungsenergien der Rumpfniveau-Emissionen bzw. des
Valenzbandmaximums und der Sekundärelektronenkante lassen sich somit beide Beiträge
separieren und eine Zunahme von χ in Abbildung 4.11 ableiten.
Bandanpassungen an Halbleitergrenzﬂächen
Die Photoelektronenspektroskopie kann auch genutzt werden, um die Bandverläufe an
Halbleitergrenzﬂächen zu bestimmen. Hierfür wird mit einer Messung der Rumpfniveau-
Emissionen, des Valenzbands und der Sekundärelektronenkante des Substrats begonnen.
Anschließend werden schrittweise dünne Schichten des Kontaktmaterials aufgebracht und
nach jeder Deposition wird erneut eine Messung durchgeführt. Das Experiment endet
sobald keine Substratemissionen aufgrund der Dämpfung durch die wachsende Schicht
mehr messbar sind. Wichtig ist hierbei, dass zwischen Abscheidung und Messung keine
Kontamination der Oberﬂächen durch Adsorbate erfolgt, um Änderungen der Oberﬂä-
chenpotentiale zu vermeiden (siehe Abschnitt 5.1).
Anhand der aufgezeichneten Bindungsenergieverschiebungen lassen sich die Verläufe der
Valenzbänder von Substrat und Schicht sowie eventuell vorhandene Banddiskontinuitä-
ten bestimmen. Da sich bei der Abscheidung die beiden Valenzbandemissionen überla-
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gern, werden jedoch die Bindungsenergien der Rumpfniveaus von Substrat und Schicht
für die Auswertung verwendet. Hierfür macht man sich zunutze, dass der Abstand zwi-
schen Rumpfniveau und Valenzbandmaximum konstant ist [166]. Abweichungen können
auf Grenzﬂächenreaktionen oder auf Änderungen der elektronischen Struktur hindeuten,
was z. B. für ITO-Schichten gezeigt wurde [24, 26]. In der Regel verlaufen die Bindungs-
energieverschiebungen der Rumpfniveau-Emissionen jedoch parallel zu der des Valenz-
bandmaximums. Die Versätze für die Substrat- und Schichtemissionen sind in der ersten
bzw. letzten Messung zugänglich, da die entsprechenden Valenzbandspektren keine Über-
lagerungen aufweisen. Eventuell vorhandene Valenzbanddiskontinuitäten lassen sich bei
mittleren Schichtdicken aus dem Versatz der so gewonnenen Valenzbandverläufe von
Schicht und Substrat bestimmen, da für zu geringe Schichtdicken die Bandstruktur der
aufwachsenden Schicht noch nicht voll entwickelt ist. Dies kann sich z. B. darin äußern,
dass die Rumpfniveau-Emissionen von Schicht bzw. Substrat für die ersten Depositions-
schritte nicht parallel verlaufen. Weitere Informationen über Grenzﬂächendipole lassen
sich aus dem Verlauf der Austrittsarbeit und dem Ionisationspotential gewinnen (vgl.
z. B. Kapitel 10).
4.4. Röntgenbeugung
Die Röntgenbeugung (XRD6) stellt eine der wichtigsten Methoden zur Untersuchung der
kristallinen Struktur von Festkörpern dar. Aufgrund ihres zerstörungsfreien Charakters
nimmt sie eine zentrale Stellung u. a. in den Material- und Werkstoﬀwissenschaften ein,
um den Zusammenhang zwischen atomarer Struktur, Gefüge und makroskopischen Ei-
genschaften zu untersuchen [167]. In den folgenden Abschnitten sollen nur wenige grund-
legende Aspekte der Röntgenbeugung beleuchtet werden, die für das Verständnis folgen-
der Kapitel notwendig sind. Besonderes Augenmerk soll dabei auf Besonderheiten der
Röntgenbeugung an dünnen Schichten gelegt werden. Die folgenden Ausführungen ba-
sieren auf den Monographien von Spieß et al. [167] und Birkholz et al. [168] soweit nicht
anders angegeben.
4.4.1. Bragg’sche-Gleichung
Bei der Untersuchung der Struktur kristalliner Feststoﬀe mit Hilfe der Röntgenbeugung
macht man sich zu Nutzen, dass elektromagnetische Strahlung mit der Wellenlänge λ in
der Größenordnung der Gitterkonstante a an den Elektronen der Atome elastisch gestreut
werden. Es kommt zur Interferenz der gebeugten Strahlen. Aufgrund der periodischen
Anordnung der Atome im Kristallgitter treten konstruktive Interferenzen nur für ganz
bestimmte Beugungswinkel auf. Aus diesen charakteristischen Beugungsmustern kann
eine Vielzahl an strukturellen Informationen gewonnen werden.
6engl.:X-ray diﬀraction
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Abbildung 4.12: Reﬂexion von Rönt-
genstrahlen an parallelen Netzebenen
eines Kristalls und Beschreibung der
Beugungsbedingung nach Bragg (Re-
printed from [167] with kind permission
of Springer Science+Business Media.).
Eine einfache geometrische Betrachtung der Röntgenbeugung nach W. L. Bragg ist in
Abbildung 4.12 gezeigt. Ausgehend von der teilweisen Reﬂexion des Primärstrahls an Net-
zebenen des zu untersuchenden Kristalls, beträgt der Gangunterschied zweier an verschie-
denen parallelen Netzebenen gebeugten Teilstrahlen ADC. Aufgrund der resultierenden
Phasenverschiebung zwischen den gebeugten Teilstrahlen kommt es nur zu konstruktiver
Überlagerung, falls ADC ein ganzzahliges Vielfaches von λ ist. Dieser Zusammenhang
wird durch die Bragg’sche-Gleichung beschrieben:
2 dhkl sin θhkl = nλ (4.11)
In Abhängigkeit des Netzebenenabstands dhkl wird folglich nur für ganz bestimmte Glanz-
winkel θhkl konstruktive Interferenz beobachtet. n steht dabei für die Reﬂexionsordnung
und hkl für die Miller’schen Idizes.
Mit Kenntnis des Kristallsystems und nach Indizierung der Beugungsmaxima (Reﬂe-
xe) lassen sich aus den nach Gleichung 4.11 bestimmten Netzebenenabständen dhkl die
Gitterkonstanten berechnen. Für kubische Kristallsysteme gilt:
dhkl =
a√
h2 + k2 + l2
(4.12)
4.4.2. Intensität eines Bragg-Reﬂexes
Eine eingehendere Betrachtung der Beugung von Röntgenstrahlen an polykristallinen
Festkörpern kann im Rahmen der kinematischen Beugungstheorie erfolgen. Wie bereits
erwähnt ﬁndet die Streuung von Röntgenstrahlen an den Elektronen der Kristallite statt.
Das Streuvermögen hängt folglich von der Elektronendichte ρ(r⃗) des Festkörpers ab.
Für Streuung an Materie im Allgemeinen kann gezeigt werden, dass die Amplitude der
gestreuten Welle durch
A(r⃗∗) =
∫
V
ρ(r⃗) e2πi(r⃗∗·r⃗) d3r⃗ (4.13)
beschrieben werden kann. Der Streuvektor r⃗∗ = 1λ(s⃗ − s⃗0) = 2 sin θλ ist gemäß Abbil-
dung 4.13 deﬁniert und spannt den reziproken Raum auf. Der Vektor r⃗ beschreibt hin-
gegen den Abstand zwischen zwei streuenden Volumenelemente d3r⃗ im Realraum (siehe
Abbildung 4.13).
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Abbildung 4.13.: (a) Streuung von Röntgenstrahlen an einem Festkörper. s⃗0 und s⃗
stellen Einheitsvektoren in Richtung des einfallenden bzw. gestreuten Röntgenstrahls
dar. (b) Deﬁnition des Streuvektors r⃗∗ (All reprinted from [167] with kind permission
of Springer Science+Business Media.).
Betrachtet man die Beugung von Röntgenstrahlen am Kristall lässt sich die Elektronen-
dichte schreiben als:
ρ(r⃗) = ρ(r⃗ + ua⃗1 + va⃗2 + wa⃗3) (4.14)
wobei a⃗i Basisvektoren des Gitters und u, v, w ganze Zahlen sind. Die Amplitude der
gebeugten Welle ergibt sich dann zu:
A(r⃗∗) = F (r⃗∗) ·G(r⃗∗) (4.15)
Der Strukturfaktor F (r⃗∗) beschreibt den Streubeitrag der Elementarzelle und ist die
Fourier-Transformierte der Elektronendichteverteilung:
F (r⃗∗) = F (hkl) =
N∑
j=1
fj(r⃗∗) e2πi(r⃗
∗·r⃗j) =
N∑
j=1
fj(r⃗∗) e2πi(hxj+kyj+lzj) (4.16)
Die Atomformfaktoren fj beschreiben dabei die Streubeiträge der Atome in der Ele-
mentarzelle in Abhängigkeit der Temperatur.
Der Gitterfaktor G(r⃗∗) ist durch
G(r⃗∗) =
∑
u
∑
v
∑
w
e2πi(ua⃗1+va⃗2+wa⃗3)·r⃗∗ (4.17)
gegeben. Die Exponenten beschreiben die Phasendiﬀerenzen der Streubeiträge der ver-
schiedenen Elementarzellen. G(r⃗∗) wird maximal, wenn die drei Laue-Gleichungen erfüllt
sind:
a⃗1 · r⃗∗ = h
a⃗2 · r⃗∗ = k
a⃗3 · r⃗∗ = l
(4.18)
Triﬀt die Beugungsbedingung zu, kann gezeigt werden, dass die Intensität der am Kris-
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Abbildung 4.14: ω-2θ-Goniometer
mit Eulerwiege (Vierkreis-Goniometer)
(Reprinted from [167] with kind per-
mission of Springer Science+Business
Media.).
tall gebeugten Röntgenstrahlung für den speziﬁschen reziproken Gitterpunkt folgender
Proportionalität genügt:
IK ∝ I0 · |F (hkl)|2 ·
(
VKristall
VEZ
)2
(4.19)
VKristall und VEZ stehen jeweils für das Volumen des Kristalls bzw. der Einheitszelle. In
Abhängigkeit der Ausdehnung des Kristalls ist IK auch verschieden von Null, wenn die
Laue-Gleichungen nicht exakt erfüllt sind, was u. a. zu der experimentellen Verbreiterung
der Beugungsmuster beiträgt. Die integrale Intensität eines Bragg-Reﬂexes ergibt sich
folglich aus der Integration des Intensitätsproﬁls um den reziproken Gitterpunkt. Um die
experimentell beobachteten Intensitäten zu beschreiben, müssen darüber hinaus weitere
Skalierungsfaktoren eingeführt werden. Die integrale Intensität kann schließlich wie folgt
geschrieben werden:
I(hkl) = K ·G(θ) · L(θ) · P (θ) ·H(hkl) · T (hkl) · |F (hkl)|2 ·A (4.20)
mit Konstante K, Geometriefaktor G(θ), Lorentz-Faktor L(θ), Polarisationsfaktor P (θ),
Flächenhäuﬁgkeitsfaktor H(hkl), Texturfaktor T (hkl) und Absorptionsfaktor AG. Im
Vergleich zur Röntgenbeugung an Pulvern können die beiden letzt genannten Faktoren zu
erheblichen Intensitätsunterschieden bei der Untersuchung dünner Schichten führen. Der
Absorptionsfaktor ist von der Beugungsgeometrie abhängig und soll daher eingehender
mit weiteren Korrekturen nach Einführung gängiger Messgeometrien näher beleuchtet
werden.
4.4.3. Beugungsgeometrien
Zur Röntgenbeugung an dünnen Schichten eignen sich besonders sogenannte Vierkreis-
Goniometer, die in Kombination mit diversen Blenden, Monochromatoren, Röntgenröh-
ren und Detektoren eine Vielzahl an Messgeometrien ermöglichen. Abbildung 4.14 zeigt
eine Sonderform, ein ω-2θ-Goniometer mit Euler-Wiege, bei dem die Röntgenröhre un-
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Abbildung 4.15.: Darstellung zweier Beugungsgeometrien im Koordinatensystem p⃗i
der Probe: (a) symmetrische Messung (ω-2θ) und (b) asymmetrische Messung bei strei-
fendem Einfall (GIXRD) (nach [168], mit freundlicher Genehmigung von M. Birkholz
und John Wiley & Sons). Aufgrund des konstanten Einfallswinkels dreht sich der Streu-
vektor r⃗∗ während der asymmetrischen Messung mit dem Detektor in der Beugungs-
ebene.
beweglich ist. Durch die vier Freiheitsgrade können Röntgenröhre und Detektor auf einer
Halbkugel um die Probe beliebige Winkel mit deren Oberﬂäche einnehmen. Im Folgenden
werden zwei Messanordnungen, die der Aufnahme von Beugungsmustern (Diﬀraktogram-
men) in Abhängigkeit von 2θ dienen und Geometrien zur Texturanalyse kurz vorgestellt.
Es wird dabei von einer Parallelstrahlgeometrie ausgegangen, auf deren Unterschiede zu
fokussierenden Geometrien, wie z. B. der Bragg-Brentano-Geometrie, nicht näher einge-
gangen werden soll.
ω-2θ-Messung
Abbildung 4.15 (a) zeigt die geometrischen Verhältnisse einer symmetrischen ω-2θ-Messung
im Koordinatensystem p⃗i der Probe. Röntgenröhre und Detektor bewegen sich gegenläu-
ﬁg mit gleicher Winkelgeschwindigkeit und konstantem Abstand zur Probe und auf einem
Kreis.7 Primärstrahl und gebeugter Strahl nehmen folglich immer denselben Winkel θ
mit der Probenoberﬂäche ein, weshalb auch der Name θ-2θ für diese Messung gebräuch-
lich ist. In der Konsequenz liegt der Streuvektor r⃗∗ während der gesamten Messung stets
parallel zur Oberﬂächennormalen der Probe in der durch die beiden Strahlen deﬁnier-
ten Beugungsebene. Dies hat zur Folge, dass nur Netzebenen parallel zur Oberﬂäche zur
Beugung beitragen. Die detektierte Intensität wird schließlich gegen 2θ in einem Diﬀrak-
togramm aufgetragen.
7Bei Verwendung eines ω-2θ-Goniometers bewegt sich die Probe mit der halben Winkelgeschwindigkeit
des Detektors. Im Koordinatensystem der Probe dreht sich jedoch auch die Röntgenröhre.
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Messung unter streifendem Einfall
Aufgrund des meist geringen Probenvolumens dünner Schichten wird häuﬁg eine asym-
metrische Geometrie für Beugungsexperimente gewählt – die Messung unter streifendem
Einfall (GIXRD8). Hierbei triﬀt der Röntgenstrahl unter einem festen Einfallswinkel
(ω = konst) von wenigen Grad auf die Probenoberﬂäche, so dass der Primärstrahl im
Vergleich zum überwiegenden Teil einer symmetrischen Messung einen deutlich längeren
Weg in der Schicht zurücklegt. Während der Messung bewegt sich nur der Detektor,
der die gebeugten Strahlen unter einem Winkel von 2θ − ω mit der Probenoberﬂäche
detektiert. Auf diese Weise wird insbesondere für große 2θ-Werte ein besseres Signal-
Rausch-Verhältnis erzielt. Eine Skizze der geometrischen Anordnung ﬁndet sich in Ab-
bildung 4.15 (b). Im Gegensatz zu einer ω-2θ-Messung bewegt sich der Streuvektor r⃗∗ mit
der halben Winkelgeschwindigkeit des Detektors in gleicher Richtung in der Beugungs-
ebene. Mit zunehmendem Beugungswinkel 2θ kommen in Bezug zur Oberﬂächennorma-
len der Probe immer stärker verkippte Netzebenen in Reﬂexionsstellung. Deren Winkel
zur Oberﬂäche beträgt θ − ω. Die gemessene Intensität wird wie bei der symmetrischen
Messung gegen 2θ aufgetragen.
Texturmessungen
Besonders in dünnen Schichten wird häuﬁg keine statistische Orientierung der Kristallite
beobachtet. Im Bezug auf das Koordinatensystem der Probe können die Kristallite eine
oder mehrere Vorzugsorientierungen aufweisen. Man spricht von der Textur der Probe,
die durch die Orientierungs-Dichte-Funktion (ODF) beschrieben wird. Letztere gibt die
kristallographische Orientierung der Kristallite im Koordinatensystem der Probe bezüg-
lich ihres relativen Volumenanteils an.
Um die ODF durch Röntgenbeugung zu bestimmen, werden Polﬁgurmessungen durch-
geführt. Hierzu werden Röntgenröhre und Detektor auf einen zu einer Netzebenenschar
gehörenden Reﬂex eingestellt. Die Probe wird nun um den Winkel ϕ gedreht und um χ
gekippt, wodurch die Oberﬂächennormale der Probe nicht mehr in der Beugungsebene
liegt. Auf diese Weise wird die Verteilung der beugenden Netzebenen auf der die Probe
umgebenden Halbkugel abgebildet. Durch eine stereographische Projektion gelangt man
zu einer zweidimensionalen Darstellung, der sogenannten Polﬁgur. Messgeometrie und
stereographische Projektion sind in Abbildung 4.16 verdeutlicht.
Dünne kathodenzerstäubte oder aufgedampfte Schichten auf amorphen Substraten zei-
gen häuﬁg Fasertexturen, bei denen eine kristallographische Richtung bevorzugt parallel
zur Oberﬂäche orientiert ist, während in der Ebene keine Vorzugsorientierung vorhanden
ist. In einem solchen Fall genügt die Variation von χ bei festem ϕ, um Aussagen über
8engl.: gracing incidence X-ray diﬀraction
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Abbildung 4.16.: (a) Darstellung der Beugungsgeometrie bei Polﬁgurmessungen (nach
[168], mit freundlicher Genehmigung von M. Birkholz und John Wiley & Sons). (b)
Konstruktion der zweidimensionalen Polﬁgur durch stereographische Projektion der
Poldichte auf der Lagenkugel (Reprinted from [167] with kind permission of Springer
Science+Business Media.).
die Schärfe der Textur zu treﬀen. Alternativ werden auch sogenannte „Rocking“-Kurven
aufgenommen, bei denen die Probe bei festem Beugungswinkel 2θ um ω gekippt wird.
Die Verkippung der Probe ist dabei jedoch auf ω = ±θ beschränkt, so dass in Abhän-
gigkeit des betrachteten Reﬂexes eine Kippung um χ bei besonders breiten Verteilungen
vorzuziehen ist.
4.4.4. Intensitätskorrekturen
Die Reﬂexintensitäten im Diﬀraktogramm einer texturierten Probe unterscheiden sich je
nach Richtung und Grad der Vorzugsorientierung von z. B. denen einer Pulverprobe mit
statistischer Orientierung der Kristallite. Liegt eine Fasertextur vor, deren Vorzugsrich-
tung mit der Oberﬂächennormalen der Probe zusammenfällt, kann durch den Vergleich
einer symmetrischen Messung mit z. B. einer PDF-Datei9 der ICDD10 eine erste grobe
Abschätzung des Grads der Textur erfolgen. Handelt es sich bei der gemessenen Pro-
be jedoch um eine dünne Schicht, muss der im Folgenden diskutierte Absorptionsfaktor
berücksichtigt werden. Werden Polﬁgurmessungen durchgeführt, muss zusätzlich noch
die Defokussierung des Strahls bei Verkippen der Probe berücksichtigt werden, was im
Anschluss kurz diskutiert wird.
Absorptionsfaktor
In Abhängigkeit des zurückgelegten Wegs in der Probe erfährt ein Röntgenstrahl eine
Abschwächung, die durch das Lambert-Beer’sche-Gesetz beschrieben werden kann:
I(l) = I0 e−µl (4.21)
9engl.: Powder Diﬀraction File
10International Centre for Diﬀraction Data
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Abbildung 4.17.: Berechneter Verlauf der Absorptionsfaktoren unterschiedlicher Beu-
gungsgeometrien für zwei verschieden dicke ITO-Schichten (310 nm (grau) und 470 nm
(schwarz)). Aχ wurde für einen 222-Reﬂex bei 2θ=30,3° berechnet.
wobei µ für den linearen Schwächungskoeﬃzienten und l für den Weg eines Strahls in
der Probe stehen. Die nach Beugung an einer Probe gemessene Gesamtintensität erhält
man durch Integration über alle möglichen Wege:
IGes = I0
∫ lmax
0
e−µl dl (4.22)
Drückt man nun den zurückgelegten Weg in Abhängigkeit der Tiefe z aus, in der ein
Strahl gebeugt wird und führt eine Variablensubstitution durch, so kann die Gesam-
tintensität für eine Probe der Dicke d berechnet werden. Der Absorptionsfaktor A ist
schließlich durch das Verhältnis der Ausdrücke für eine Probe mit endlicher und unend-
licher Dicke gegeben:
A =
∫ d
0
. . .
/∫ ∞
0
. . . = 1− e(−µdk) (4.23)
Im Unterschied zu einer Pulvermessung skalieren die Intensitäten einer dünnen Schicht
folglich mit dem so deﬁnierten Absorptionsfaktor und müssen vor einem Vergleich kor-
rigiert werden. Je nach Beugungsgeometrie ist der Strahlengang unterschiedlich und es
muss eine andere Substitution für l erfolgen, was in unterschiedlichen k-Faktoren resul-
tiert:
kθ2θ =
2
sin θ symmetrische Messung (4.24a)
kω =
1
sinω +
1
sin(2θ − ω) streifender Einfall (4.24b)
kχ =
2
sin θ cosχ Polﬁgur-Messung (4.24c)
Der Verlauf des Absorptionsfaktors mit µ = 0, 151µm−1 [169] ist für diese drei Fälle in
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Abbildung 4.18: χ-Scan des 222-
und 400-Reﬂexes eines keramischen
ITO-Pellets. Die gemessenen Inten-
sitäten wurden mit den Daten aus
der PDF-Datei der ICDD korri-
giert. Das gleiche Proﬁl der bei-
den Messungen zeigt, dass die Pro-
be keine Vorzugsorientierung auf-
weist.
Abbildung 4.17 für zwei unterschiedliche Dicken einer dünnen ITO-Schicht gezeigt. Es
fällt auf, dass für ﬂache Einfallswinkel der Absorptionsfaktor stark ansteigt, was auf ein
größeres beugendes Probenvolumen zurückzuführen ist. Weiterhin zeigt Aω gegenüber
Aθ2θ eine deutlich geringere Abhängigkeit vom Beugungswinkel für 2θ>20°. Dies muss
bei einem Vergleich unkorrigierter Diﬀraktogramme, die mit den beiden Messgeometrien
aufgenommen wurden, berücksichtigt werden.
Defokussierung
Bei Texturmessungen muss neben dem Absorptionsfaktor ferner berücksichtigt werden,
dass es durch Kippen der Probe gegenüber dem Primärstrahl zu einer zunehmenden
Defokussierung kommt. Auch für kleine Strahlbreiten und Messungen in Parallelstrahl-
geometrie ist mit steigendem |χ| bzw. |ω| stets eine Abnahme der Intensität verbunden.
Um die experimentellen Daten zu korrigieren, muss ein untexturierter Standard des glei-
chen Materials mit identischen apparativen Einstellungen gemessen werden. Beispielhaft
sind in Abbildung 4.18 zwei χ-Scans des 222- und 400-Reﬂexes eines keramischen ITO-
Pellets gezeigt, an deren Verlauf eine Kurve zur Korrektur von Schichtdaten angepasst
werden kann.
4.5. Elektrische Messungen
In den folgenden Abschnitten werden grundlegende Aspekte der Leitfähigkeits- und Hall-
Eﬀekt-Messungen beschrieben. Soweit nicht anders angegeben basiert die Darstellung auf
den Büchern von Schroder, Putley und Look [170–172], die für weiterführende Betrach-
tungen empfohlen seien.
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Abbildung 4.19: Schematische Darstellung
des Hall-Eﬀekt für einen p-Halbleiter.
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4.5.1. Vier-Punkt-Messung
Die Bestimmung der elektrischen Leitfähigkeit einer Probe erfolgt für gewöhnlich mit
vier Kontakten. Der Vorteil gegenüber einer Messung mit nur zwei Kontakten besteht
darin, dass Leitungs- und Kontaktwiderstände die Messung nicht beeinﬂussen. Dies wird
erreicht, indem die Spannungsmessung über separate Kontakte an der Probe erfolgt.
Aufgrund des hohen Innenwiderstands des Voltmeters kann die Spannungsmessung als
stromlos angesehen werden und es wird nur der Spannungsabfall an der Probe gemes-
sen.
4.5.2. Hall-Eﬀekt
Beﬁndet sich ein Strom durchﬂossener Leiter in einem sich senkrecht zur Stromrichtung
I⃗ ausbreitenden Magnetfeld B⃗, werden die Ladungsträger aufgrund der Lorentz-Kraft,
wie in Abbildung 4.19 dargestellt, abgelenkt. Elektronen und Löcher werden dabei in
die gleiche Richtung abgelenkt. Die sich senkrecht zu I⃗ und B⃗ aufbauende Spannung
UH ist die sogenannte Hall-Spannung. Im Gleichgewicht sind die auf die Ladungsträger
wirkende Lorentz-Kraft und die durch das sich aufbauende elektrische Feld E⃗ wirkende
Kraft gleich groß. Es gilt:
F⃗ = q(E⃗ + v⃗ × B⃗) = q(Ey + vxB) = 0 (4.25)
Die Drift-Geschwindigkeit der Ladungsträger ist mit v⃗ bzw. vx abgekürzt, deren Ladung
durch q. Zusammen mit dem Ausdruck I = qwdpvx für die Stromdichte ergibt sich:
Ey =
BI
qwdp
(4.26)
wobei p für die Ladungsträgerkonzentration der Elektronen im Fall eines p-Halbleiters
steht. Durch Integration des elektrischen Feldes erhält man die Hall-Spannung:
UH = −
∫ 0
d
Ey dy = −
∫ 0
d
BI
qwdp
dy = BI
qwp
(4.27)
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Die Ladungsträgerkonzentration kann dann durch folgende Formel berechnet werden:
p = 1
qRH
mit RH =
wUH
BI
(4.28)
RH wird als Hall-Konstante bezeichnet. Die Herleitung erfolgt für Löcher analog. Auf-
grund der unterschiedlichen Ladungen kann aus dem Vorzeichen der Hall-Konstante der
Ladungsträgertyp (n oder p) bestimmt werden. Tragen beide Ladungsträgersorten zum
Transport bei, ist also die Annahme n≫ p bzw. n≪ p nicht erfüllt, ergibt sich ein deut-
lich komplexerer Ausdruck für die Hall-Konstante. Für weiterführende Betrachtungen sei
auf die Bücher von Putley und Look [171, 172] verwiesen.
Zusammen mit der Leitfähigkeit der Probe folgt aus Gleichung (4.28) schließlich die
Hall-Beweglichkeit:
µH = |RH |σ (4.29)
Sie unterscheidet sich von der Driftbeweglichkeit der Ladungsträger durch den Streu-
faktor rH . Dieser korrigiert die Annahme eines energieunabhängigen Streumechanismus.
Gleichung (4.28) muss dann wie folgt geschrieben werden:
n = rH
qRH
(4.30)
Zusammen mit (4.29) und σ = q nµ folgt
µH = rHµ (4.31)
Neben der Art der Streuung ist rH von der Beschaﬀenheit der Energieﬂächen, der Tem-
peratur und der Größe des Magnetfeldes abhängig.
Eine weitere charakteristische Größe ist der Winkel θ zwischen dem von außen ange-
legten elektrischen Feld Eext und dem aus Eext und dem Hall-Feld EH resultierenden
Gesamtfeld:
tan θ = EH
Eext
(4.32)
4.5.3. van der Pauw-Methode
Nach van der Pauw [173, 174] kann der speziﬁsche Widerstand und die Hall-Konstante
dünner, beliebig geformter Proben nach der Vier-Punkt-Methode, durch geeignete An-
ordnung der Kontakte, bestimmt werden (siehe Abbildung 4.20). Folgende Bedingungen
müssen dabei erfüllt sein:
• Die Probe muss homogen und einheitlich dick sein.
• Im mathematischen Sinn muss die Probe eine einfach zusammenhängende Form
aufweisen, darf also keine Löcher enthalten.
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Abbildung 4.20.: Messung der Leitfähigkeit (a) und der Hall-Konstante (b) an einer
beliebig geformten Probe nach van der Pauw.
Abbildung 4.21: Verlauf des van
der Pauw-Korrekturfaktors F in
Abhängigkeit von Rr (aus [170], mit
freundlicher Genehmigung von John
Wiley & Sons).
• Die Kontakte müssen sich am Rand der Probe beﬁnden und hinreichend klein sein.
Basierend auf der Methode konformer Abbildungen konnte van der Pauw zeigen, dass
der speziﬁsche Widerstand ρ einer Probe der Dicke w dann wie folgt berechnet werden
kann:
ρ = πln 2 w
(R12,34 +R23,41)
2 F (4.33)
Die Widerstände Rij,kl ergeben sich aus der Potentialdiﬀerenz zweier benachbarter Kon-
takte k und l, wenn ein Strom bekannter Größe von Kontakt i nach j eingeprägt wird:
Rij,kl =
(Φl − Φk)
Iij
= Ukl
Iij
(4.34)
Der Korrekturfaktor F ist nur eine Funktion des Verhältnisses Rr = R12,34/R23,41 und
damit von der Geometrie der Probe abhängig. Der Verlauf von F in Abhängigkeit von
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Rr ist in Abbildung 4.21 gezeigt und durch folgende Beziehung gegeben:
Rr − 1
Rr + 1
= Fln 2 arccosh
(exp(ln 2/F)
2
)
(4.35)
Für symmetrische Proben mit geeigneter Anordnung der Kontakte ist R12,34 = R23,41
und F=1. Damit folgt:
ρ = πln 2 wR12,34 (4.36)
Aus zwei weiteren Spannungsmessung kann nach van der Pauw auch die Hall-Konstante
bestimmt werden. Hierzu wird ein Strom bekannter Größe zwischen zwei nicht benach-
barten Kontakten eingeprägt und die Spannung zwischen den beiden übrigen Kontakten
gemessen. Dieselbe Messung wird mit einem senkrecht zur Schichtebene orientierten Ma-
gnetfeld durchgeführt. Die Diﬀerenz aus den beiden Spannungsmessung ergibt die Hall-
spannung ∆Ukl. Die Hall-Konstante ergibt sich beispielhaft für eine der Kombinationen
zu:
RH =
w
B
∆U24
I13
= w
B
∆R13,24 (4.37)
4.5.4. Fehlerquellen
In der Praxis kommt es zwangsläuﬁg zu Abweichungen von der idealen Annahme unend-
lich kleiner Kontakte am Rand der Probe. Daher müssen weitere Korrekturen durchge-
führt werden, die von der Geometrie der Probe, sowie der Form, Größe und Platzierung
der Kontakte abhängen. Für quadratische Proben mit dreieckigen Kontakten in den
Ecken der Probe wurden Korrekturfaktoren von Chwang et al. [175] berechnet. Deren
Verlauf ist in Abhängigkeit der Kontaktgröße in Abbildung 4.22 dargestellt. Abweichun-
gen von der idealen quadratischen Form wurden von Perloﬀ [176] untersucht und führen
bei Platzierung der Kontakte in den Ecken zu schnell steigenden Fehlern.
Neben geometrischen Einﬂüssen der Kontakte auf die Messung ist zu berücksichtigen,
dass die Spannungsmessungen mit weiteren Fehlern behaftet sind [171, 172]. Hierzu zäh-
len neben einer möglichen Fehlausrichtung der Kontakte thermoelektrische und thermo-
magnetische-Eﬀekte, die sich zu der Hall-Spannung addieren:
• Aufgrund des Seebeck-Eﬀekts kommt es bei vorhandenen Temperaturgradienten
zu Potentialdiﬀerenzen zwischen den Kontakten, da diese Thermoelemente mit der
Probe bilden.
• Die Ettingshausen-Spannung hat ihren Ursprung in der unterschiedlich starken
Ablenkung schneller und langsamer Elektronen im Magnetfeld. Dies hat die Aus-
bildung eines internen Temperaturgradienten zur Folge und bedingt wie zuvor be-
schrieben eine Spannung, die jedoch von der Messstrom- und der Magnetfeldstärke
abhängt.
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Abbildung 4.22.: Verlauf des Korrekturfaktors der Hallspannung (links) und des spe-
ziﬁschen Widerstands (rechts) in Abhängigkeit der Kontaktgröße für Messungen an
quadratischen Proben nach van der Pauw (aus [172], mit freundlicher Genehmigung
von John Wiley & Sons).
• Der Nernst-Eﬀekt ist unabhängig vom Messstrom und tritt in Anwesenheit von
Magnetfeldern und gleichzeitig vorhandenen Temperaturgradienten auf. Der aus
den Temperaturunterschieden resultierende Diﬀusionsstrom wird im Magnetfeld
abgelenkt und führt zum Aufbau einer zusätzlichen Spannung.
• Schließlich führt wie beim Ettingshausen-Eﬀekt die Geschwindigkeitsverteilung der
den Diﬀusionsstrom tragenden Ladungsträger im Magnetfeld zur Ausbildung der
so genannten Righi-Leduc-Spannung.
5. Apparatives
Der Großteil der in dieser Arbeit verwendeten Aufbauten und Messgeräte sowie die Prä-
paration der Proben wird in diesem Kapitel kurz beschrieben. Details zu den elektrischen
Messungen sind dem folgenden Kapitel 6 zu entnehmen.
5.1. Ober- und Grenzﬂächenanalyse
Die Analyse von elektronischen und chemischen Oberﬂächeneigenschaften erfordert spe-
ziﬁsche Messbedingungen. Bereits Bruchteile einer Monolage von Adsorbaten können zu
Änderungen der Oberﬂächenpotentiale führen [177]. Saubere Oberﬂächen können durch
die Integration von Präparation und Charakterisierung in einem Ultra-Hoch-Vakuum-
system gewährleistet werden. Auf diese Weise ist es möglich den Transfer zwischen
Präparations- und Messkammer ohne Bruch des Vakuums zu realisieren. Entscheidend
ist die Arbeit bei hinreichend niedrigen Drücken, um die Adsorption von Spezies aus dem
Restgas für die Dauer eines Experiments ausschließen zu können [161].
Geeignete Bedingungen bietet das integrierte System DAISY-Mat (Darmstädter Inte-
griertes System für Materialforschung) im Fachgebiet Oberﬂächenforschung [178, 179],
an welchem der überwiegende Teil der Oberﬂächenanalysen durchgeführt wurde. Eine
Skizze ist in Abbildung 5.1 zu sehen, die die Anordnung der Präparationskammern und
der Analyseeinheit um die zentrale Transferkammer zeigt. Zur Charakterisierung steht
ein Photoelektronenspektrometer PHI 5700 der Firma Physical Electronics zur Verfü-
gung. Ausgestattet ist das Spektrometer mit zwei Röntgenröhren, welche eine Al/Mg-
Dualanode bzw. eine Al-Anode mit Monochromator beinhalten. Durch Einsatz der mo-
nochromatisierten Röntgenröhre kann die Linienbreite auf 400meV reduziert werden.
Die Anregungsenergien betragen hν = 1253, 6 eV (Mg Kα) und hν = 1486, 6 eV (Al Kα).
Außerdem verfügt das Spektrometer über eine He-Gasentladungslampe, die die zur Ver-
fügung stehenden Anregungsenergien um 21,22 eV (He I) und 40,86 eV (He II) erweitert.
Als Detektor kommt ein Halbkugelanalysator (engl. Concentric Hemispherical Analyzer)
zum Einsatz. XPS-Messungen erfolgten in dieser Arbeit stets mit einer 45 °-Orientierung
der Substratnormalen zum Analysator, während UP-Spektren in Normalemission aufge-
nommen wurden. Außerdem wurde für die Beschleunigung der niederenergetischen Pho-
toelektronen in UPS-Messungen eine Spannung von ca. 1,5V zwischen Probe und Ana-
lysator angelegt. Die Korrektur von apparativ bedingten Bindungsenergieschwankungen
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Abbildung 5.1.: Schematische Darstellung des integrierten Systems DAISY-Mat. Das
Spektrometer und die Vakuumkammern zur Dünnschichtabscheidungen sind über einen
UHV-Transfer verbunden.
wurde durch regelmäßige Messung mit Ar-Ionen gereinigter Metallstandards (Au, Ag
und Cu) durchgeführt.
5.2. Probenpräparation
Die Herstellung der in dieser Arbeit untersuchten Proben erfolgte durch Magnetron-
Kathodenzerstäubung und Atomlagendeposition (ALD). Die Abscheidung durch Zer-
stäubung erfolgte am DAISY-Mat in der Oxidkammer II und in der in dieser Arbeit
aufgebauten Oxidkammer III, die nicht an das integrierte System angeﬂanscht wurde.
Aufgrund der baulichen Ähnlichkeit beider Depositionskammern sei für die Beschreibung
konstruktiver Details auf Abschnitt 6.1.1 verwiesen.
Die Abscheidung von In2O3- und ITO-Schichten erfolgte durch die Zerstäubung kera-
mischer In2O3-Targets mit einer Reinheit von 99,99% (Firma Kurt J. Lesker). Die Sn-
Dotierung wurde durch den Einsatz von Mischtargets erreicht, welche zu 90Gew.% aus
In2O3 und zu 10Gew.% aus SnO2 bestanden. Al2O3-Schichten wurden durch reaktive
Kathodenzerstäubung metallischer Al-Targets (Kurt J. Lesker) mit einer Reinheit von
99,99% hergestellt.
Für die Abscheidung dünner Al2O3-Schichten mittels ALD wurde in Zusammenarbeit mit
T. Bayer eine Depositionskammer konstruiert und aufgebaut. Diese ist Teil des integrier-
ten Systems DAISY-Mat und besteht aus einer Vakuumkammer mit einer beheizbaren
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Abbildung 5.2.: Schematische Darstellung der Depositionskammer zur Abscheidung
dünner Schichten mittels Atomlagendeposition (nach [180]).
Probenaufnahme (siehe Abbildung 5.2). Gegenüber der Probenoberﬂäche beﬁndet sich
je ein Gaseinlass für Precursor und Reagenz. Eine präzise Kontrolle der Zyklendauer
wird durch die Verwendung von pneumatischen Membranventilen erzielt, die in Echtzeit
über einen Mikrocontroller im Millisekundenbereich gesteuert werden. Weitere Details
des Aufbaus können Referenz [180] entnommen werden.
Als Precursor kam Trimethylaluminium (TMA) zum Einsatz, welches als „electronic
grade“ speziﬁziert war (Firma SAFC HiTech). Nach Herstellerangaben sind keine Koh-
lenwasserstoﬀverunreinigungen nachweisbar, während die Speziﬁkation einzelner anorga-
nischer Elemente im Bereich <0,02–0,4 ppm liegt. Zur Umsetzung des Precursors wurde
Wasser eingesetzt, welches zunächst mit einem Filter und Ionentauscher (Firma Milli-
pore) gereinigt wurde. Anschließend erfolgte die Entfernung von Kohlendioxid. Hierzu
wurde ein speziell geformter Glasschenkel gefüllt und an die Vakuumkammer geﬂanscht.
Durch dreifaches Wiederholen der folgenden Prozedur erfolgte die Reinigung des Wassers
von CO2: Ausfrieren des Wassers mit Trockeneis in einer Seite des Glasschenkels, anschlie-
ßendes Abpumpen von CO2 über die Vakuumkammer und nachfolgende Destillation von
einem Glasschenkel in den anderen. Eine detaillierte Beschreibung kann Referenz [180]
entnommen werden.
Als Substratmaterialien kamen Quarz- und Kalknatronglas, sowie Einkristalle aus Silizi-
um und Zirkonoxid zum Einsatz. Die Abscheidebedingungen aller Proben sind in Tabellen
im Anhang A aufgeführt.
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Abbildung 5.3.: Aufbau der verwendeten Hochdruck-Photoemissions-Anlage ISISS
(Innovative Station for In Situ Spectroscopy) des Fritz-Haber-Instituts am Elektronen-
speicherring BESSY II (aus [183], © IOP Publishing. Reproduced by permission of IOP
Publishing. All rights reserved.).
5.3. Hochdruck-Photoelektronenspektroskopie
Der Einﬂuss von oxidierenden und reduzierenden Gasen (Sauer- und Wasserstoﬀ) auf
Oberﬂächen oxidischer Materialien wurde in Zusammenarbeit mit dem Fritz-Haber-
Institut (FHI) in Berlin untersucht. Hierzu wurden Photoemissionsmessungen bei hohen
Drücken an der ISISS (Innovative Station for In Situ Spectroscopy) am Elektronenspei-
cherring BESSY II durchgeführt. Der spezielle Aufbau der Anlage erlaubt es Messungen
bei Drücken von bis zu 100Pa durchzuführen. Die resultierende mittlere freie Weglän-
ge der Photoelektronen ist äußerst gering und macht ein elektrostatisches Linsensystem
mit drei diﬀerentiellen Pumpstufen notwendig, welches zwischen Probe und einem her-
kömmlichen Elektronenanalysator (PHOIBOS 150, Specs GmbH ) installiert ist (siehe
Abbildung 5.3). Weitere Details zum Aufbau des verwendeten oder vergleichbarer Spek-
trometer ﬁnden sich in Referenzen [181–183].
Die Drücke in der Messkammer können über Feindosierventile vor den Gasﬂaschen ein-
gestellt werden. Eine kapazitive Druckmessdose dient der präzisen Messwerterfassung
bei hohen Drücken. Bei niedrigen Drücken wird auf eine Kaltkathode umgeschaltet. Das
Heizen der Probe erfolgt mit einem Laserdiodearray, welches über einen Lichtleiter in
die Messkammer eingekoppelt und bis hinter die Probe geführt wird. Die Probe wird auf
einem Träger aus Saphir montiert. Ihre Temperatur wird mit einem Thermoelement auf
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der Oberﬂäche gemessen.
Sämtliche Messungen erfolgten am Dipol-Magnet-Strahlrohr der ISISS des FHI. Bei der
verwendeten Anregungsenergie von 740 eV ergibt sich eine Auﬂösung von ∼ 350meV. Zur
Kalibrierung der Bindungsenergien wurde fortlaufend die Energiediﬀerenz der In 3d5/2-
Emissionen bestimmt, die sich durch Anregung der am Gittermonochromator in erster
und zweiter Ordnung gebeugten Synchrotronstrahlung ergibt. Weiterhin erfolgte eine
Normierung der Spektren mit dem Ringstrom des Speicherrings.
5.4. Röntgenbeugung
Strukturuntersuchungen wurden in Zusammenarbeit mit J. Brötz am Fachgebiet Struk-
turforschung an einem Diﬀraktometer des Typs PTS 3003 der Firma Rich. Seifert &
Co. (jetzt GE Inspection Technologies) durchgeführt. Das Gerät verfügt über ein ω-2θ-
Goniometer. Ein weiteres Goniometer ermöglicht Drehungen entlang des χ-Kreises von
−90° bis 90° und ϕ-Rotationen von bis zu 360°, so dass auch Polﬁguren aufgenommen
werden können. Die verschiedenen Messungen wurden alle in Parallelstrahlgeometrie mit
Cu-Kα-Strahlung durchgeführt. Die Reihenfolge der verwendeten Elemente entlang des
Strahlengangs ließt sich wie folgt:
• Cu-Röntgenröhre
• Röntgenspiegel
• Blende (optional)
• Probe
• Langsoller (0,3° Divergenz)
• Graphit-Monochromator
• Szintillationszähler
Zur Auswertung der Daten wurde die vom Hersteller des Diﬀraktometers gelieferte Soft-
ware RayﬂeX verwendet. Zur Darstellung von Polﬁguren und für die Berechnung von
χ-Scans idealer Fasertexturen wurde die MATLAB-Toolbox MTEX [184] verwendet.

6. Konzeption und Aufbau experimenteller Apparaturen
Zu Beginn dieser Arbeit lagen im Fachgebiet Oberﬂächenforschung noch keine Erfahrun-
gen zur Untersuchung des Sauerstoﬀaustauschs an Oxidoberﬂächen vor. Erste Messungen
der Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit an oxidischen Dünnschichtproben wurden
2007 von C. Körber an der Northwestern University, Evanston (USA) in der Arbeits-
gruppe von Prof. T. O. Mason durchgeführt [35]. Da diese Messungen sehr zeitintensiv
sind (mehrere Wochen Messdauer pro Probe), war es unabdingbar, entsprechende Unter-
suchungen in Darmstadt durchführen zu können. In der Folge wurden deshalb in dieser
Arbeit mehrere experimentelle Apparaturen konzipiert und fertig gestellt, die der Pro-
benpräparation und der Untersuchung von Sauerstoﬀaustausch und -Diﬀusion sowie der
Defektchemie oxidischer Materialien dienen.
Alle Aufbauten ermöglichen die Messung der Leitfähigkeits-Relaxation an dünnen Schich-
ten, wie in Kapitel 8 beschrieben. Hierzu wird der speziﬁsche Widerstand der Proben
nach van der Pauw [173] über der Zeit gemessen. Um verschiedene chemische Poten-
tiale des Sauerstoﬀs einstellen zu können, sind Temperatur und Sauerstoﬀpartialdruck
variabel. So kann durch Änderungen des chemischen Potentials die Kinetik des Sauer-
stoﬀaustauschs in situ verfolgt werden. Aus den Leitfähigkeiten im thermodynamischen
Gleichgewicht können, wie zuvor beschrieben, Rückschlüsse auf die Defektchemie der
Proben gezogen werden.
Die Messaufbauten sind für dünne Schichten ausgelegt, da die Dünnschichtpräparation
eine große Variation in der Herstellung und Oberﬂächenmodiﬁzierung der Proben er-
möglicht. So können z.B. durch die Wahl geeigneter Substrate epitaktische Schichten
deﬁnierter Oberﬂächenorientierung oder Deckschichten im Subnanometerbereich präpa-
riert werden (siehe Kapitel 7.1.2 und 11.2), um Einﬂüsse der Oberﬂäche auf den Sauer-
stoﬀaustausch zu untersuchen. Darüber hinaus erlaubt die Dünnschichtpräparation am
DAISY-Mat die Charakterisierung der Oberﬂächen- und Grenzﬂächeneigenschaften in
situ mittels Photoelektronenspektroskopie (siehe Abschnitt 5.1) und somit eine Korrela-
tion mit dem Austauschverhalten der Proben. Grundsätzlich ist es jedoch möglich auch
keramische Volumenproben oder Einkristalle in den Aufbauten zu messen.
Untersuchungen der Defektchemie und Diﬀusion mittels Leitfähigkeitsrelaxations-Mes-
sungen beruhen auf der Annahme, dass Änderungen der Leitfähigkeit ausschließlich auf
einer sich ändernden Ladungsträgerkonzentration n beruhen und die Mobilität µ folglich
konstant bleibt (siehe Kapitel 8). Hiervon kann jedoch nicht immer ausgegangen werden.
Um neben der Leitfähigkeit direkt die Ladungsträgerkonzentration messen zu können,
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wurde auch ein Hall-Eﬀekt-Messplatz konzipiert und aufgebaut. Dieser wurde so entwor-
fen, dass in Kombination mit weiteren Aufbauten n und µ zeitabhängig während der
Relaxation der Proben bestimmt werden können.
Schließlich wurden in dieser Arbeit auch eine Depositionskammer zur Magnetron-Katho-
denzerstäubung, mit der Möglichkeit zu in situ-Leitfähigkeitsmessungen und in Zusam-
menarbeit mit Bayer [180] eine Depositionskammer zur Monolagen-Abscheidung (ALD)
von Al2O3 aufgebaut.
In den folgenden Abschnitten sollen die verschiedenen Aufbauten beschrieben und die
jeweilige Konzeption näher erläutert werden. Aus Gründen der Übersichtlichkeit, wer-
den die gesamte Messtechnik zur elektrischen Charakterisierung und die geschriebenen
Messprogramme in einem separaten Abschnitt zusammengefasst.
6.1. Depositionskammer mit Möglichkeit zu in situ
Leitfähigkeitsmessungen
Zu Beginn dieser Arbeit wurde zunächst eine UHV-Kammer (Oxidkammer III ) zur
Abscheidung dünner Schichten mittels Magnetron-Kathodenzerstäubung aufgebaut. Die
Kammer wurde mit der Möglichkeit zur elektrischen Charakterisierung der hergestellten
Proben ausgestattet. Der speziﬁsche Widerstand, als auch Strom-Spannungs-Kennlinien
(I-V) lassen sich so ohne Bruch des Vakuums messen. Durch die Möglichkeit Sauerstoﬀ in
die Kammer einzulassen und den Gesamtdruck zu variieren, können zudem Relaxations-
messungen durchgeführt und der Sauerstoﬀaustausch studiert werden (siehe Kapitel 8).
Mögliche Änderungen der Oberﬂäche durch Bruch des Vakuums und daraus resultierende
Einﬂüsse auf den Austausch sollten so ausgeschlossen werden. Durch die Kombination von
Abscheidung und elektrischer Charakterisierung sollte zudem die Möglichkeit geschaﬀen
werden, Oberﬂächenmodiﬁkationen der Probe während einer Messung vorzunehmen (sie-
he Kapitel 11.2).
Die Herstellung dünner Filme mittels Kathodenzerstäubung ﬁndet in der Regel fernab
vom thermodynamischen Gleichgewicht statt und kann in einem metastabilen Zustand
der Proben resultieren (siehe Kapitel 4.1). Die elektrische Leitfähigkeit undotierter SnO2-
Schichten lässt sich z. B. in Abhängigkeit des Sauerstoﬀﬂusses während der Abscheidung
von praktisch isolierend bis zu etwa 1 S/cm variieren [185]. Derart große Änderungen wer-
den unter Gleichgewichtsbedingungen nicht beobachtet [35]. Auch die in Kapitel 7.1.2
diskutierten Oberﬂächenorientierungen epitaktischer In2O3-Schichten in Abhängigkeit
der Depositionsbedingungen zeigen, dass sehr große Änderungen des chemischen Poten-
tials erreicht werden können. Vor diesem Hintergrund würde die Kenntnis des eﬀekti-
ven Sauerstoﬀpartialdrucks während der Abscheidung zu einem tieferen Verständnis der
Korrelation von Präparationsbedingungen und resultierenden Eigenschaften führen. Ein
weiteres Ziel bestand daher in der Messung der elektrischen Leitfähigkeit in situ, also
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Abbildung 6.1: Fotograﬁe der
Oxidkammer III zur Abschei-
dung dünner Schichten mittels
Magnetron-Kathodenzerstäubung.
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während der Abscheidung der Schichten, um über die Leitfähigkeit eine Abschätzung des
chemischen Sauerstoﬀpotentials vornehmen zu können. Versuche mit Radiofrequenz- und
Gleichstrom-Anregung des Plasmas haben jedoch gezeigt, dass die elektrischen Störungen
durch das Plasma zu groß sind, so dass dieser Ansatz nicht weiter verfolgt wurde.
Im folgenden soll zunächst auf die Konstruktion der Depositionskammer und den Proben-
halter für die elektrischen Messungen eingegangen werden. Messtechnik und -Programm
für die elektrischen Messungen werden näher in Abschnitt 6.5 beschrieben.
6.1.1. Depositionskammer
Eine Fotograﬁe der Oxidkammer III ist in Abbildung 6.1 zu sehen. Da die Depositions-
kammer nicht an eines der Darmstädter integrierten Systeme (DAISY) im Fachgebiet
angeﬂanscht wurde, verfügt die Kammer über eine eigene Schleuse. Sie dient dem Ein-
und Ausführen der Proben, ohne das Vakuum in der Hauptkammer brechen zu müssen.
Auf diese Weise kann ein niedriger Basisdruck in der Depositionskammer aufrecht er-
halten und ein kontinuierliches Arbeiten ermöglicht werden. Das Belüften der Schleuse
erfolgt mit Stickstoﬀ.
Beide Teilkammern werden jeweils mit einer Turbomolekularpumpe in Kombination mit
einer Drehschieberpumpe betrieben. Ohne Ausheizen der Hauptkammer, wird so ein
Enddruck von 10−9–10−8mbar erreicht. Depositionskammer und Schleuse sind durch
ein Schiebe-Ventil voneinander getrennt. Vor den Turbomolekularpumpen der beiden
Kammern beﬁndet sich jeweils ein weiteres Schiebe-Ventil und zwischen Turbomolekular-
und Drehschieberpumpe jeweils ein Eckventil.
Der Druck in der Schleuse wird mit zwei unterschiedlichen Messköpfen erfasst. Bei
Drücken < 10−3mbar wird der Druck mit einem Kaltkathoden-Ionisationsvakuummeter
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Abbildung 6.2.: Schematische Darstellung der Oxidkammer III zur Präparation dün-
ner Schichten mittels Magnetron-Kathodenzerstäubung und der Möglichkeit zur in si-
tu-Messung der elektrischen Leitfähigkeit (nach [149]).
gemessen (unterer Messbereich von 5 · 10−9mbar). Bei höheren Drücken kommt ein Pi-
ranielement zum Einsatz. Auch der Basisdruck der Depositionskammer, wird mit einem
Kaltkathodensensor bestimmt. Präzise Messungen des Prozessdrucks während der De-
position, werden durch die Verwendung eines kapazitiven Messkopfs sicher gestellt. Das
Messprinzip beruht auf der Auslenkung einer Membran in Abhängigkeit des Drucks, wel-
che kapazitiv gemessen wird. Die Messung ist daher unabhängig von der Gasart und der
Sensor unanfällig gegenüber oxidativen Prozessgasen.
Die Hauptkammer ist in Abbildung 6.2 schematisch dargestellt. Im oberen Deckﬂansch
können bis zu vier Magnetrons installiert werden, welche Targets mit zwei Zoll im Durch-
messer aufnehmen können. Proben bis zu einer Fläche von 20× 20mm2 lassen sich so
homogen beschichten. Die senkrechte Einbaulage der Magnetrons stellt sicher, dass es zu
keiner Verschmutzung der Targetoberﬂäche, z. B. in Folge sich lösender Partikel von den
Kammerwänden, kommt. Quer-Kontaminationen unter den verschiedenen Magnetrons,
wurden durch eine bauliche Trennung unterbunden. Ferner beﬁndet sich eine mit einem
Loch versehene Metallplatte unter den Magnetrons (engl. shutter), die stets nur eine
Position frei gibt.
Als Prozessgase stehen Argon und Sauerstoﬀ zur Verfügung, die dosiert durch Massen-
ﬂussregler (MFR), am oberen Ende in die Kammer eingelassen werden können. Der Pro-
zessdruck kann neben dem Gasﬂuss über die Saugleistung der Turbomolekularpumpe
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eingestellt werden. Hierzu kann der Pumpenquerschnitt mit dem sich zwischen Depo-
sitionskammer und Turbomolekularpumpe beﬁndliche Schiebe-Ventil reduziert werden.
Außerdem ist so gewährleistet, dass die Pumpe während der Abscheidung nicht durch
die relativ hohen Prozessdrücke von 10−3–10−2mbar überlastet.
Die Plasmaanregung erfolgt durch einen Radiofrequenz-Generator mit Anpassungsnetz-
werk. Grundsätzlich kann aber auch eine Gleichstromentladung mit einem vorhandenen
Netzteil angeregt werden. Für die Kühlung der Magnetrons ist ein eigener Wasserkreislauf
installiert.
Der Transfer der Proben im Vakuum, zwischen Schleuse und Hauptkammer, erfolgt mit-
tels einer Magnet-Schiebe-Durchführung. Probenhalter und Transfersystem sind leicht
austauschbar und basieren auf den Systemen der Firmen Physical Electronics und VAB,
so dass die Kammer bei Bedarf direkt am integrierten System DAISY-Mat bzw. DAISY-
Sol angeschlossen werden kann. Die Aufnahme des Probenträgers in der Depositions-
kammer ist dreh- und höhenverstellbar und ermöglicht eine zentrische Positionierung
der Proben unter den vier Magnetrons. Darüber hinaus ist sie elektrisch vom Rest der
Kammer isoliert und erlaubt dadurch, eine Spannung an den Probenträger anzulegen.
Unter dem Probenträger beﬁndet sich eine Halogenlampe mit Reﬂektor zum Heizen der
Proben. Aufgrund der hohen Temperaturen und Sauerstoﬀhaltigen Gasgemische wurde
der Reﬂektor aus Stahl gefertigt, um im Dauerbetrieb eine fortschreitende Oxidation
zu vermeiden. Bedingt durch die unterschiedlichen Formen der Probenträger sind mit
dem System der Firma Physical Electronics, bei einer Lampenleistung von 240W, hö-
here Probentemperaturen bis zu 700 ℃ erreichbar. Im Vergleich hierzu wurden mit den
VAB-Probenträgern maximal 500 ℃ erreicht. Die Temperaturmessung und -Regelung
im Betrieb erfolgt mit einem Thermoelement, welches an der Probenaufnahme befestigt
ist. Durch eine Kalibration mit einem zusätzlichen Thermoelement auf der Probe kann
der Temperaturunterschied zwischen Substrat und Probenträgeraufnahme bestimmt wer-
den.
6.1.2. Probenhalter
Für die elektrischen Messungen wurde ein Probenhalter entworfen, der unter stark oxida-
tiven Bedingungen (hohe Temperaturen und sauerstoﬀreichen Atmosphären) verwendet
werden kann. Anzahl und Geometrie der Kontakte ermöglichen Vier-Punkt-Leitfähig-
keitsmessungen nach van der Pauw und die Aufnahme von I-V-Kurven. Abbildung 6.3
zeigt eine schematische Darstellung des Probenhalters mit einem kontaktierten Substrat
sowie eine Fotograﬁe des Halters mit montierter Probe.
Die 4mm dicke Grundplatte des Halters besteht aus hoch dichtem Aluminiumoxid. Die
elektrische Kontaktierung der 10× 10mm2 großen Proben erfolgt über Schrauben, die
die Substrate an den Ecken mit Muttern und Unterlegscheiben in Position halten. Da
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Abbildung 6.3.: Skizze (links) und Fotograﬁe (rechts) des verwendeten Probenhalters
für die in situ Leitfähigkeitsmessungen. Die Probe ist mit Schrauben und Muttern auf
einer Al2O3-Platte befestigt. Der elektrische Kontakt zur Probe ist über Unterlegschei-
ben hergestellt. Schatteneﬀekte an den Kabelenden und Probenecken stellen sicher, dass
der Stromﬂuss auf die Probe beschränkt bleibt.
während der Abscheidung unweigerlich auch der Probenhalter beschichtet wird, werden
unter die das Substrat ﬁxierenden Unterlegscheiben kleinere Scheiben gelegt. Auf diese
Weise wird ein ausreichender Bereich um die Schrauben herum abgeschattet und nur
die Schicht auf der Substratoberﬂäche gemessen. Ein guter Kontakt zu der abgeschiede-
nen Schicht wird durch die Beschichtung der Substratecken mit Platin vor der Montage
erzielt. Die Kontaktierung der Filme erfolgt also zwangsläuﬁg von unten.
Die Zuleitungen aus Nickel-Draht werden mit weiteren Muttern und Unterlegscheiben
an den vier Schrauben befestigt und sind doppelt mit Glasfaserschläuchen isoliert. Um
Leckströme von den Leitungen auf die beschichtete Isolation zu vermeiden, wurden die
Drahtenden durch Al2O3-Röhrchen und speziell geformte Edelstahlhülsen geführt (siehe
Abbildung 6.3), die durch Abschattung eine Isolation auch im Laufe der Beschichtung
gewährleisten. Das Gegenende der Leitungen wird jeweils an eine BNC-Durchführung
angeschlossen, die verdeckt in einem Flansch liegen.
Während der Experimente wird der Probenhalter auf der VAB-Probenaufnahme mon-
tiert und mit der darunter beﬁndlichen Halogenlampe geheizt. Die Maximal erreichbare
Temperatur beträgt ∼500 ℃. Temperaturregelung und -Messung erfolgen über einen
PID-Regler der Firma Eurotherm und ein Thermoelement, welches unter ein Glasplätt-
chen auf den Halter geklemmt wird.
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Abbildung 6.4.: (links) Fotograﬁe des Hall-Eﬀekt-Aufbaus. Der gesamte Aufbau ist
auf einem fahrbaren Rahmen installiert und kann so mit verschiedenen Messkammern
betrieben werden. (rechts) Fotograﬁe der Steckkarte zur Montage der Proben für die
Messung.
6.2. Hall-Eﬀekt-Messplatz
Zur Messung der Ladungsträgerkonzentration wurde im weiteren Verlauf dieser Arbeit
ein mobiler Hall-Eﬀekt Messplatz konzipiert und aufgebaut, der in Kombination mit der
in Abschnitt 6.3 beschriebenen Messzelle und der in 6.4 beschriebenen UHV-Kammer be-
trieben werden kann. Der gesamte Aufbau wurde daher auf einem fahrbaren Aluminium-
Rahmen installiert, wie in Abbildung 6.4 zu sehen. Ziel war es die Möglichkeit zu schaﬀen,
den Einﬂuss der Beweglichkeit auf die Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit untersu-
chen zu können.
Das Herzstück des Aufbaus bildet ein Elektromagnet des Typs EM4-HVA der Firma
Lake Shore Cryotronics, welcher mit Polschuhen von 50mm Durchmesser bestückt ist.
Die maximale Magnetfeldstärke variiert zwischen zwei und einem Tesla für Polschuh-
abstände von 20–40mm. Die Ansteuerung des Magneten erfolgt über ein Gaussmeter
(Modell 475, Lake Shore Cryotronics). In Kombination mit dem Netzteil des Magneten
und einer Hall-Sonde, die zwischen Polschuh und Probe montiert ist, wird ein geschlos-
sener PI-Regelkreis gebildet. Zur Kühlung des Magneten und des Netzteils wurde ein
Wasserkreislauf mit Wärmetauscher installiert.
Für einfache Messungen bei Raumtemperatur und an Luft wurde ein geschirmter Pro-
benhalter entworfen, der aus einer Steckkarte und einem Aluminiumgehäuse besteht
und einen schnellen Probenwechsel ermöglicht. Eine Fotograﬁe ist in Abbildung 6.4 zu
sehen. Das Aluminiumgehäuse wird zwischen die beiden Polschuhe geklemmt und be-
darf damit keiner weiteren Justage. Zwei kreisförmige Vertiefungen in den Seitenwänden
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sorgen für einen sicheren Halt und eine exakte Positionierung. Der sich ergebende Pol-
schuhabstand beträgt 34mm. Die Hallsonde ist vor der Probe in einer der Seitenwände
installiert. Am unteren Ende des Gehäuses beﬁnden sich sechs Triax-Buchsen für den
Anschluss der Messgeräte, so dass auch Proben in Hall-Bar-Geometrie gemessen werden
können. Im Gehäuse erfolgt der Übergang der Innenleiter auf Miniatur-Bananenstecker,
die auf einem Block aus Polytetraﬂuorethylen (PTFE) montiert sind. Sie stellen den
Kontakt zur Steckkarte her, welche am unteren Ende über die entsprechenden Buchsen
verfügt. Zum Wechseln der Proben wird die Karte einfach an ihrem Aluminiumrahmen
aus dem Gehäuse gezogen. Die Kontaktierung der Proben erfolgt mit Blattfedern aus ei-
ner Cu-Be-Legierung, die mit Polyamid-Schrauben auf einer PTFE-Platte befestigt sind.
In van der Pauw-Geometrie können so Proben mit Kantenlängen von 5–20mm schnell
und einfach montiert werden.
6.3. Leitfähigkeitsmessplatz (Atmosphärendruck)
Um die Möglichkeit zu schaﬀen die Kinetik des Sauerstoﬀaustauschs oxidischer Mate-
rialien durch direkte Messung der Ladungsträgerkonzentration untersuchen zu können,
wurde ein Aufbau konzipiert, der mit dem zuvor beschriebenen Hall-Eﬀekt-Messplatz
kompatibel ist. Die Messungen ﬁnden unter Atmosphärendruck bei erhöhter Temperatur
und in Abhängigkeit des Sauerstoﬀpartialdrucks statt. Die praktische Umsetzung der
ﬁnalen Version erfolgte kürzlich im Rahmen einer Diplomarbeit [186].
Folgende Anforderungen sollte der Aufbau dabei erfüllen:
• Die Messung von 10× 10mm2 großen Proben in van der Pauw-Geometrie.
• Das Heizen der Proben bis zu 800 ℃.
• Die Variation des Sauerstoﬀpartialdrucks über einen weiten Bereich.
• Die Möglichkeit das Gasvolumen schnell auszutauschen (Messung der Kinetik des
Sauerstoﬀaustauschs).
• Eine kompakte Bauweise, um einen möglichst kleinen Polschuhabstand zu realisie-
ren.
• Die Verwendung nicht magnetisierbarer und oxidationsbeständiger Materialien.
Besondere Herausforderungen stellte die Kontaktierung der Proben dar, da sehr hohe
Temperaturen in sauerstoﬀreicher Atmosphäre erzielt werden sollten und die Bauwei-
se äußerst kompakt gestaltet werden musste. Zudem konnten, wie bereits erwähnt, nur
Materialien geringer magnetischer Suszeptibilität verwendet werden, um remanente Ma-
gnetfelder in der Nähe der Probe auszuschließen. Auf den Einsatz von Silberleitlack wurde
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Abbildung 6.5.: Schematische Darstellung des Messaufbaus zur Messung des Hall-
Eﬀekts während der Relaxation einer Probe unter Atmosphärendruck. (Reprinted from
[187], with permission from Elsevier.)
zudem wegen der Diﬀusion von Silber1 bei erhöhten Temperaturen gänzlich verzichtet.
Da die Proben nicht vor den eigentlichen Versuchen geheizt werden sollten, schieden auch
andere Metallpasten (z. B. Platinpaste) zur Kontaktierung aus. Um die genannten An-
forderungen zu erfüllen wurden verschiedene Konzepte entwickelt. In diesem Abschnitt
soll jedoch nur der für diesen Aufbau verwendete Probenhalter beschrieben werden. Im
folgenden Abschnitt 6.4 wird ein weiteres Konzept dargestellt.
Abbildung 6.5 zeigt eine Skizze des gesamten Aufbaus. Dieser besteht aus einem selbst
gebauten Rohrofen, der zwischen den Polschuhen des Elektromagneten auf einer Alu-
miniumschiene montiert ist. Die Temperaturregelung des Ofens besteht aus einem PID-
Regler der Firma Eurotherm, einem Thermoelement und einem Gleichstrom-Netzteil. In
einem Quarzglasrohr in der Mitte des Ofens beﬁndet sich die Probe, welche mit den
Messgeräten zur Bestimmung der Leitfähigkeit und des Hall-Eﬀekts verbunden ist. Der
Gaseinlass des Ofens ist an ein Elektrolysegerät SGM5EL der Firma Zirox angeschlossen.
Dieses ermöglicht durch Festkörperelektrolyse mit einer ZrO2-Zelle, den Sauerstoﬀgehalt
bis auf 0,5Vol.-ppm zu senken. Hierzu wird die Zelle mit reinem Stickstoﬀ und verschiede-
nen N2/O2-Gemischen gespeist. Eine Voreinstellung der Sauerstoﬀkonzentration erfolgt
über das Mischungsverhältnis der Gase. Die Dosierung wird mit zwei Massenﬂussreg-
lern (Firma MKS Instruments) mit einem maximalen Fluss von 50 sccm realisiert, die
sich zwischen den Gasﬂaschen und der Elektrolyse-Zelle beﬁnden. Die Leitungen zu den
1Mit Hilfe von XPS-Messungen konnte im Fachgebiet bereits gezeigt werden, dass es durch Heizen mit
Silberlack befestigter Proben zu einer Diﬀusion des Silbers auf die Probenoberﬂäche und zu einer
Änderung der Oberﬂächenpotentiale kommen kann.
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Abbildung 6.6.: Skizze der entworfenen Messzelle zur Untersuchung des Sauerstoﬀaus-
tauschs bei Atmosphärendruck. Die elektrische Kontaktierung der Probe wird seitlich
mit gefederten Kontakten realisiert. Die Metallkontakte der Probe werden deshalb bei
Aufbringen um die Kanten geführt.
Gasﬂaschen verfügen jeweils über einen Anschluss für einen mobilen Pumpstand, um
eine Verunreinigung der Gase beim Wechseln der Flaschen oder beim Anschluss des Auf-
baus auszuschließen. Der Gasauslass des Ofens ist an einen potentiometrischen Gassensor
(POS 2.0, Firma Ionic Systems) angeschlossen und dient der zusätzlichen Kontrolle des
eingestellten Sauerstoﬀpartialdrucks.
Eine detailliertere Skizze der entworfenen Messzelle ist in Abbildung 6.6 zu sehen. Der
selbst gebaute Ofen besteht aus einem 90mm langen Aluminiumoxid-Rohr mit einem
Innendurchmesser von 19mm, auf welches ein Heizdraht gewickelt ist. Die Wicklung
erfolgte biﬁlar, so dass kein Magnetfeld durch den Ofen erzeugt wird. Der 0,3mm dicke
Ni/Cr-Draht (RW 80, Firma Resistance Wires) ist nicht magnetisierbar und kann im
Betrieb bis 1200 ℃ erhitzt werden. Die Drahtenden wurden mit dickerem Draht der
gleichen Legierung verlängert und die Übergangsstellen, zusammen mit den Heizwick-
lungen, mit einem Keramikkleber (Ceramabond 569, Firma Karger) eingebettet. Auf
diese Weise können ein lokales Überhitzen ausgeschlossen und kalte Enden kontaktiert
werden. Eine Aluminiumverkleidung umgibt den Ofen der mit Al2O3-Wolle isoliert ist.
Der Durchmesser des so gebauten Ofens beträgt ca. 34mm.
Das sich im Ofen beﬁndende 160mm lange Quarzglasrohr hat einen Innendurchmes-
ser von 13mm und wird mit einem O-Ring gedichteten Verschluss-System aus Messing
(Quick Connect Coupling, Firma Kurt J. Lesker) verschlossen. Auf jede Messinghül-
se wurde eine Kupferrohrspirale gelötet, die mit dem Wasserkühlkreislauf des Elektro-
magneten verbunden ist. In die Öﬀnungen der Hülsen wurden Flansche mit Ein- und
Auslass für das Gas geklebt. Sämtliche Klebeverbindungen wurden mit einem für UHV-
Anwendungen geeigneten Epoxid-Harz (Firma LewVac) realisiert, der bis Temperaturen
von 250 ℃ speziﬁziert ist. Für die Montage hat es sich als zweckmäßig erwiesen die
Viskosität des Klebers durch einen Quarzglasfüller zu erhöhen.
Die Probe wird von einer 10mm breiten und 0,6mm dicken Al2O3-Platte (Rubalit 710,
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Abbildung 6.7: Fotograﬁe der
Schattenmasken zum Aufbrin-
gen metallischer Kontakte für
van der Pauw-Messungen. Durch
die frei liegenden Substratecken
kann der Metallﬁlm um die Kanten
der Substrate geführt werden, so
dass eine Kontaktierung von den
Seiten möglich ist.
Firma CeramTec) getragen, die bis in die Mitte des Quarzglasrohres reicht. Die elektri-
schen Leitungen zur Kontaktierung der Probe sind in Al2O3-Röhrchen geführt, welche
zusammen mit der Al2O3-Platte in einen der Flansche eingeklebt sind. Die elektrischen
Leitungen bestehen aus Nickel-Draht und wurden am äußeren Ende der Röhrchen ver-
klebt. Wie in Abbildung 6.6 skizziert, sind die unteren Leitungen mit Zugfedern beauf-
schlagt und ziehen die Probe gegen die beiden oberen Kontakte. Die Proben werden
folglich von den Seiten kontaktiert. Aus diesem Grund wurde eine Maske für die Ab-
scheidung der Probenkontakte entworfen (siehe Abbildung 6.7), die es durch geeignete
Platzierung in der verwendeten Beschichtungsanlage (Sputter Coater SCD 050, Firma
Bal-Tec) ermöglicht, den Metallﬁlm um die Kanten der Probe laufen zu lassen. Der
Übergang der vier Nickeldrähte auf Triax-Buchsen erfolgt in einer Aluminiumbox.
Die Temperaturregelung wird mit einem Thermoelement in unmittelbarer Nähe der Heiz-
wicklungen des Ofens realisiert, um eine schnelle Ansprache zu gewährleisten. Die Pro-
bentemperatur wird mit einem sich in der Nähe der Probe beﬁndenden Thermoelements
bestimmt. Es wurde in beiden Fällen auf den nicht magnetisierbaren Typ E zurückge-
griﬀen.
6.4. Leitfähigkeitsmessplatz (niedrige Drücke)
Gegen Ende dieser Arbeit wurde ein weiterer Leitfähigkeitsmessplatz konzipiert und auf-
gebaut, der es erlaubt Messungen in Abhängigkeit der Temperatur und des Sauerstoﬀ-
partialdrucks durchzuführen. Der Aufbau vereint die beiden zuvor beschriebenen Kon-
zepte den Sauerstoﬀpartialdruck zum einen über die Konzentration in einem Inertgas
und zum anderen durch Variation des Gesamtdrucks einzustellen. Hieraus ergibt sich
die Möglichkeit den Einﬂuss des Gesamtdrucks auf den Sauerstoﬀaustausch zu unter-
suchen. Der entscheidende Vorteil des Betriebs mit einem Pumpsystem besteht jedoch
darin, die Gasatmosphäre sehr schnell austauschen zu können. Dies ist vor allem für die
Untersuchung der Kinetik sehr dünner Schichten von großer Bedeutung. Außerdem kann
durch die Kombination von N2-Gas mit Sauerstoﬀkonzentrationen im ppm-Bereich und
einer Reduktion des Gesamtdrucks der Sauerstoﬀpartialdruck bis auf 10−11mbar gesenkt
werden.
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Wie die in Abschnitt 6.3 beschriebene Messzelle kann auch dieser Aufbau mit dem mobi-
len Elektromagneten betrieben werden und erfüllt die zuvor genannten Anforderungen.
Der Entwurf des Aufbaus als UHV-Kammer stellt jedoch höhere Anforderungen an die
Dichtheit und beschränkte die Materialauswahl auf Werkstoﬀe geringen Dampfdrucks.
Abbildung 6.8 zeigt eine Skizze des Aufbaus. An eine kleine UHV-Kammer sind zwei
selbst gebaute Rohröfen geﬂanscht, in denen jeweils zwei Proben parallel gemessen wer-
den können. Die UHV-Kammer wird ölfrei mit einer Turbomolekularpumpe und ei-
ner vier-stuﬁgen Membran-Vorpumpe (15 l/min) betrieben. Zwischen Öfen und Vakuum-
Kammer ist jeweils ein stufenlos verstellbares Schiebeventil und parallel dazu ein weiteres
Nadelventil (Bypass) installiert. Am anderen Ende der Öfen beﬁnden sich die Einlässe für
die Gase. Neben reinem Sauerstoﬀ stehen N2/O2-Gemische verschiedener Konzentration
zur Verfügung, die über Massenﬂussregler in die Öfen eingelassen werden können. Die
Regelung des Gesamtdrucks kann nur in begrenztem Umfang über den Gasﬂuss erfolgen,
um die Turbomolekularpumpe nicht zu überlasten. Der Druck wird deshalb durch Varia-
tion des Pumpquerschnitts mit den vorhandenen Ventilen eingestellt und kann in einem
Bereich von < 10−9mbar (UHV) bis Atmosphärendruck geändert werden. Die Messung
des Gesamtdrucks erfolgt zwischen Öfen und Schiebeventilen mit einer Kombination
aus Kaltkathoden-Ionisationsvakuummeter, Piranielement und einem Piezoelement für
Drücke größer 0,1mbar. Werden die Öfen unter Atmosphärendruck ohne Pumpe betrie-
ben, kann das auszutauschende Volumen durch Schließen weiterer Schmetterlings-Ventile
zwischen Öfen und Drucksensoren verringert werden. Ein Gasauslass kann in diesem Fall
jeweils vor den Schmetterlingsventilen geöﬀnet und mit dem potentiometrischen Gassen-
sor verbunden werden. In dieser Betriebsart ist der Aufbau auch mit der vorhandenen
Elektrolysezelle verwendbar.
Die im folgenden beschriebene Konstruktion der Öfen wurde nach einem ersten Testlauf
überarbeitet und wird derzeit von M. Hohmann im Rahmen einer weiteren Doktorarbeit
umgesetzt. Die Öfen entsprechen im Wesentlichen der in Abschnitt 6.3 beschriebenen
Konstruktion. Die Dichtung der Messzelle erfolgte jedoch wegen der zwingenden UHV-
Tauglichkeit nicht mit O-Ringen sondern durch eine Klebeverbindung. Kommerziell er-
hältliche Glas-Metall-Übergänge schieden aus, da diese Produkte leicht magnetisierbare
Legierungen (Handelsname Kovar) enthalten.2 Keramik-Metall-Übergänge unter Einsatz
silberfreier Lote konnten in den gewünschten Dimensionen leider nicht bezogen werden.
Abbildung 6.9 zeigt eine Skizze der entworfenen Messzelle. Um die thermische Belastung
der Klebestellen so gering wie möglich zu halten, wird der sich im Ofen beﬁndliche Teil
der Zelle, aufgrund der geringen Wärmeleitfähigkeit, aus einem Quarzglasrohr gefertigt.
Zudem beﬁnden sich zwischen Quarzglasrohr und Flanschen wassergekühlte Hülsen aus
2Für einen der Öfen wird ein Edelstahl-Quarzglas-Übergang der Firma Kurt J. Lesker verwendet, da
nur einer der Öfen mit dem Magneten betrieben werden kann.
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Abbildung 6.8.: Schematische Darstellung des Messaufbaus zur elektrischen Cha-
rakterisierung oxidischer Dünnschichtproben in Abhängigkeit der Temperatur, des
Sauerstoﬀpartial- und des Gesamtdrucks.
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Abbildung 6.9.: Skizze der entworfenen UHV-Messzelle zum Betrieb mit einem Hall-
Eﬀekt-Aufbau. Zur Entlastung des Quarzglasrohres bei horizontaler Einbaulage sind alle
Teile spannungsfrei auf einer Führungsschiene verklebt. Ein Wellschlauch am Gaseinlass
erlaubt thermische Ausdehnungen des Quarzglasrohres. Eine ausreichende Kühlung der
Klebestellen ist durch eine Wasserkühlung sichergestellt.
TZM3. Der lineare Ausdehnungskoeﬃzient dieser Legierung (∼ 5, 2 · 10−6K−1) ist ge-
genüber anderen Werkstoﬀen deutlich geringer. Mechanische Spannungen aufgrund des
kleinen thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten von Quarzglas sollen so minimiert wer-
den. Kritischer ist jedoch das auf das Quarzglas wirkende Drehmoment zu sehen, welches
durch die schweren Hülsen in horizontaler Einbaulage verursacht wird. Aus diesem Grund
werden Rohr, Hülsen und Flansche auf einer Führungsschiene liegend, spannungsfrei ver-
klebt. Die Schiene besteht aus einem Viertel Rohr und ist bereits an den 40-CF-Flansch
geschweißt, welcher an die Kammer geﬂanscht wird. Drehmomente wirken somit nicht
mehr auf das Quarzglasrohr. In Kombination mit einem Wellschlauch am Gaseinlass ist
gleichzeitig eine thermische Ausdehnung des Quarzglasrohrs in horizontaler Richtung
weiterhin gewährleistet. Der 16-CF-Flansch dient der Montage des Probenhalters. Flan-
sche und Führungsschiene sind aus geschmiedetem Stahl sehr niedriger magnetischer
Permeabilität gefertigt (1.4429 ESU4).
Um zwei Proben parallel unter gleichen Bedingungen messen zu können, wurde schließ-
lich der in Abblidung 6.10 skizzierte Probenhalter entworfen. Die Kontaktierung der
Proben erfolgt aus Platzgründen, wie in Abschnitt 6.6 beschrieben, von den Seiten. Zwei
gefederte, in Aluminiumoxidröhrchen geführte und mit Platin beschichtete Aluminiu-
moxidstäbe drücken die Probe gegen die verbleibenden Zuleitungen aus Platin-Draht,
die in einer Tasche aus Aluminiumoxidplättchen ﬁxiert sind. Getragen werden die Pro-
ben von einem Aluminiumoxidplättchen, welches zusammen mit den Isolierröhrchen in
einen 16 CF-Flansch eingeklebt ist. Auch die Leitungen sind an den Enden mit den Röhr-
chen verklebt. Sämtliche Klebeverbindungen werden wieder mit einem UHV tauglichen
Epoxyd-Harz realisiert.
3Titan-Zirkon-Molybdän; Handelsname der Firma Plansee für eine mischkristallgehärtete und teilchen-
verstärkte Mo-Basislegierung.
4Elektroschlacke-Umschmelzverfahren
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Abbildung 6.10.: Skizze des Probenhalters zur Messung elektrischer Eigenschaften
in van der Pauw-Geometrie bei hohen Temperaturen und UHV-Bedingungen. Zu sehen
sind eine Seitenansicht (oben) und eine Aufsicht (unten). Zur besseren Übersicht sind
Teile des Halters als Explosionszeichnung dargestellt.
6.5. Elektrische Messtechnik und Messprogramme
Die gesamte für die elektrischen Messungen zusammengestellte Messtechnik wird in den
folgenden Abschnitten beschrieben. Für die Ansteuerung der Messgeräte wurden mehre-
re Computerprogramme geschrieben, deren Aufbau im letzten Abschnitt kurz erläutert
wird. Zunächst wird jedoch der Ablauf der Messungen und die Berechnung der relevanten
Größen dargelegt. Grundlegende Aspekte der Leitfähigkeits- und Hall-Eﬀekt-Messungen
sind in Abschnitt 4.5 beschrieben.
6.5.1. Messablauf und Berechnung
Eine detaillierte Beschreibung von Leitfähigkeits- und Hall-Eﬀekt-Messungen ist im Stan-
dard ASTM F76 [188] zu ﬁnden. Der Messablauf und die Berechnung der relevanten Grö-
ßen erfolgte für die konzipierten Aufbauten in Anlehnung an diesen Standard nach dem in
Referenz [189] beschriebenen Verfahren. Es wurde dabei die Methode nach van der Pauw
gewählt. Mit Blick auf die Probe erfolgt die Nummerierung der Kontakte gegen den Uhr-
zeigersinn. Die Orientierung des Magnetfelds ergibt sich entsprechend Abbildung 4.20.
Durch Vertauschen der Messkontakte lassen sich insgesamt acht Spannungsmessungen
zur Bestimmung der Leitfähigkeit realisieren. Unter Berücksichtigung der beiden Po-
laritäten des Magnetfelds ergeben sich ebenfalls acht mögliche Kombinationen für die
Messung der Hall-Spannung. Sämtliche Permutationen sind in Tabelle 6.1 aufgeführt. Im
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Tabelle 6.1.: Übersicht der Permutationen zur Messung der speziﬁschen Widerstän-
de ρA und ρB sowie der beiden Hall-Konstanten RHC und RHD. Aufgeführt sind die
Verbindungen der Messgeräteingänge (high, low) mit den Kontakten der Probe sowie
Strom- und Magnetfeldrichtung. Nummerierung der Kontakte und Polarität des Ma-
gnetfelds entsprechen Abbildung 4.20.
Messung Strom Spannung Magnetfeld
high low Vorzeichen high low Vorzeichen
ρA
U1 1 2 + 4 3
U2 1 2 − 4 3
U3 2 3 + 1 4
U4 2 3 − 1 4
ρB
U5 3 4 + 2 1
U6 3 4 − 2 1
U7 4 1 + 2 3
U8 4 1 − 2 3
RHC
UH1 3 1 + 4 2 +
UH2 3 1 − 4 2 +
UH3 3 1 − 4 2 −
UH4 3 1 + 4 2 −
RHD
UH5 4 2 + 1 3 +
UH6 4 2 − 1 3 +
UH7 4 2 − 1 3 −
UH8 4 2 + 1 3 −
Fall der verwendeten quadratischen Proben, ergeben sich idealerweise jeweils acht gleiche
Messwerte, die jedoch mit den zuvor diskutierten Fehlern behaftet sind. Unter Voraus-
setzung stationärer Bedingungen über den Zeitraum der Messung, können alle Einﬂüsse
bis auf die Ettingshausen-Spannung, durch geeignete Kombinationen der Messungen,
eliminiert werden (siehe auch [172]).
Der speziﬁsche Widerstand der Probe wird dann wie folgt berechnet:
ρ = ρA + ρB2 (6.1a)
mit
ρA =
π
ln 2 w
(
U1 − U2 + U3 − U4
4I
)
FA (6.1b)
ρB =
π
ln 2 w
(
U5 − U6 + U7 − U8
4I
)
FB (6.1c)
FA und FB werden mittels Gleichung 4.35 bestimmt, wobei Rr = RA = U1−U2U3−U4 bzw.
Rr = RB = U5−U6U7−U8 . Im Fall, dass RA;RB > 1 wird Rr =
1
RA
; 1RB .
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Für die Hall-Konstante ergibt sich:
RH =
RHC +RHD
2 (6.2a)
mit
RHC =
UH1 − UH2 + UH3 − UH4
4I (6.2b)
RHD =
UH5 − UH6 + UH7 − UH8
4I (6.2c)
Die Abweichung zwischen den speziﬁschen Widerständen ρA und ρB sowie den beiden
Hall-Konstanten RHC und RHD sollten nicht mehr als 10% betragen.
6.5.2. Elektrische Messtechnik
Zur Messung des speziﬁschen Widerstands und der Hall-Spannung werden im einfachsten
Fall nur eine Stromquelle und ein Voltmeter benötigt. Die Anforderungen an die Mess-
technik sind jedoch von der Impedanz (im Gleichstromfall gleich dem Widerstand) der
Probe und der Beweglichkeit der Ladungsträger abhängig. Im Fall sehr kleiner Wider-
stände und/oder Beweglichkeiten müssen äußerst geringe Spannungen gemessen werden,
da der Messstrom, um ein Erwärmen der Probe zu vermeiden, nicht beliebig gesteigert
werden kann. Oﬀset-Spannungen, die z. B. durch im Messaufbau vorhandene Thermo-
spannungen oder durch interne oﬀsets der Messgeräte hervorgerufen werden, können dann
zu großen Fehlern führen. Sehr große Probenwiderstände erfordern hingegen entsprechend
kleinere Testströme, so dass der Einﬂuss von Leckströmen minimiert werden muss. Außer-
dem können die Kapazitäten der Messkabel zu sehr großen RC-Zeitkonstanten führen.
In beiden Grenzfällen ist eine geeignete Schirmung des Aufbaus und der verwendeten
Zuleitungen unabdingbar.
Die im Laufe dieser Arbeit zusammengestellte elektrische Messtechnik soll im Folgenden
in Abhängigkeit der messbaren Widerstände in zwei separaten Abschnitten beschrieben
werden. Alle Kombinationen von Messgeräten ermöglichen die Bestimmung der Leitfä-
higkeit, der Hall-Konstante (in Kombination mit einem Elektromagneten) und die Auf-
nahme von I-V-Kurven. Außerdem besteht die Möglichkeit der Messung des Seebeck-
Koeﬃzienten für Proben mittleren Widerstands.
Mittlere Probenwiderstände
Für Messung an Proben mittleren Widerstands wurde die Kombination aus der Strom-
quelle 6220 bzw. dem Source-Meter 2400 und dem Multimeter 2700 der Firma Keith-
ley Instruments ausgewählt. Die Funktionalität des Modells 2700 wurde um die Module
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7709 und 7700 erweitert. Hierbei handelt es sich um eine 6× 8 Schalt-Matrix sowie ei-
ne 20-Kanal Scanner-Karte mit interner Kaltstellenkompensation, die zur Messung von
Thermospannungen eingesetzt werden kann.
In erster Näherung ist der Messbereich hin zu kleinen Widerständen durch die Genauig-
keit des Multimeters (±3, 5µV) begrenzt. Unter der Annahme einer Leistungsbegrenzung
auf 1mW, einer Magnetfeldstärke von 1T und einer Beweglichkeit von 100 cm2/Vs liefert
eine einfach Abschätzung eine untere Grenze von etwa 10mΩ bei einem Fehler < 3%.
Die obere Grenze ist im Wesentlichen durch den Innenwiderstand des Multimeters und
die Isolation gegeben. Probenwiderstände > 10MΩ sollten daher mit den im folgenden
Abschnitt beschriebenen Geräten gemessen werden.
In Abbildung 6.11 ist der Schaltplan der Matrix mit den angeschlossenen Messgeräten
und Proben zu sehen. Die Relais an den Knoten können unabhängig voneinander ge-
schaltet werden, so dass jeder Eingang der Messgeräte mit jedem Kontakt der Proben
verbunden werden kann. Jede Reihe und jede Spalte der Matrix besteht aus zwei Lei-
tungen (High, Low), die stets parallel geschaltet werden. Durch Schließen des Kanals 50
lassen sich die beiden Leitungen von Reihe 1 intern mit dem Multimeter des Modells 2700
verbinden. Da jedoch nur die High-Leiter der Spalten an die Proben angeschlossen sind,
wurde Reihe 1 Low mit Reihe 2 High verbunden, um die Senke des Multimeters (Input
Low) mit den Proben verbinden zu können. Folglich wurden auch die Stromquellen an
die High-Leitungen der Reihen 3 und 4 angeschlossen.
Der verwendete Aufbau ermöglicht die sequentielle Messung von zwei Proben nach van
der Pauw, wie in Abbildung 6.11 dargestellt. Um Messungen des Seebeck-Koeﬃzienten
durchführen zu können, muss die Probe mit vier Thermoelementpaaren kontaktiert wer-
den (siehe Probe A). Diese sind mit den Kanälen 1–4 (Probe A) bzw. 5–8 (Probe B,
nicht gezeigt) des Modells 7700 zu verbinden. Ein Abzweig von jedem Paar ist an die
Matrix anzuschließen. Auf diese Weise können die Temperatur- und Spannungsdiffe-
renzen zwischen den Kontakten bestimmt werden. Die Wahl des Thermoelementtyps ist
grundsätzlich beliebig. Es sollte jedoch darauf geachtet werden, dass durch den Einsatz
geeigneter Materialien für die Probenkontakte und Ausgleichsleitungen keine weiteren
Thermospannungen eingebracht werden und die Übergangsstellen zur Matrix auf gleicher
Temperatur gehalten werden. Wird auf die Messung des Seebeck-Koeﬃzienten verzichtet,
sind die Proben wie für Probe B dargestellt zu kontaktieren.
Weitere Spannungsmessungen zum Einbinden des potentiometrischen Sauerstoﬀsensors
werden mit der Scanner-Karte 7700 realisiert. Der Anschluss des Sensors sowie der Strom-
quelle und des Source-Meters erfolgen mit BNC-Kabeln. Der Low-Eingang ist dabei
auf den Kabelschirm zu legen. Der Anschluss an die Triaxbuchse der Stromquelle 6220
wird mit einem Adapter realisiert, der den inneren Schirm (Guard) nicht verbindet. Der
Kontakt zur Probe wird ebenfalls über BNC-Kabel mit einem Masseschirm hergestellt.
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Abbildung 6.11.: Schaltplan der verwendeten Geräte zur Messung von Proben mittle-
ren Widerstands (nach [190, 191]). Dargestellt sind die verwendete 6× 8Matrix und die
eingesetzte Scanner-Karte mit Verbindungen zu den Messgeräten und Proben. Probe A
zeigt die Kontaktierung zur Bestimmung des Seebeck-Koeﬃzienten, Probe B den Fall,
dass darauf verzichtet wird.
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Sämtliche Anschlussleitungen an die Matrix münden in einem Sub-D-Stecker mit Metall-
gehäuse.
Der Low-Eingang der Stromquelle 6220 und des Source-Meters 2400 werden mit Masse
verbunden. Die verwendete Buchse des Modells 2400 muss hierzu stets manuell mit der
Masseschraube an der Rückplatte verbunden werden. Im Fall der Stromquelle ist dies
nicht nötig, da die Belegung der Triax-Schirme über das Messprogramm erfolgt. Das
Multimeter wird nicht geerdet (engl. ﬂoating).
Messung sehr kleiner und großer Probenwiderstände
Der im Folgenden in seiner derzeit aktuellen Version beschriebene Aufbau wurde in dieser
Arbeit fortlaufend erweitert, um Messungen über einen größeren Widerstandsbereich
durchführen zu können. Folgende Messgeräte der Firma Keithley Instruments wurden
hierzu kombiniert:
• eine Stromquelle des Typs 6220
• das Multimeter 2700 mit der Scanner-Karte 7700
• eine Schalteinheit, bestehend aus dem Modell 7001 und der Matrixkarte 7152
• zwei Elektrometer des Typs 6517B
In Abbildung 6.12 ist ein schematischer Schaltplan der Geräte zu sehen, um Proben
sehr großen Widerstands zu messen (> 10MΩ) (siehe auch [192]). Die Spannungsmes-
sung erfolgt diﬀerentiell zwischen den Ausgängen der Operationsverstärker der beiden
Elektrometer, welche als Spannungsfolger (Verstärkung von 1) betrieben werden. Durch
die Impedanzwandlung wird eine geringe Belastung der Eingangsspannung erzielt. Die
eigentliche Spannungsmessung erfolgt mit dem Multimeter. Der Aufbau entspricht im
Wesentlichen dem von Hemenger [193] vorgeschlagenen Ansatz zum Messen sehr hoch-
ohmiger Proben.
Trotz des sehr großen Eingangswiderstands der Elektrometer (> 200TΩ) kann es bei
der Spannungsmessung an Proben großen Widerstands (> 100MΩ) mit nur einem Ge-
rät zu Messfehlern kommen [192]. Ursächlich hierfür ist ein Gleichtaktstrom, der durch
kapazitive Kopplungen im Netztransformator der Stromquelle zustande kommt. Wie in
Abbildung 6.13 skizziert, schließt sich der Strompfad über die Probe und den Isolations-
widerstand des Low-Eingangs des Elektrometers zu Masse. Nähert sich der Probenwider-
stand dem Isolationswiderstand, wird der Einﬂuss des Gleichtaktsignals auf die Messung
immer größer und es müssen auf beiden Leitungen Operationsverstärker eingesetzt wer-
den.
Um Leckströme in den Kabeln zu minimieren wird der Ausgang der Spannungsfolger
der Elektrometer mit dem inneren Schirm der verwendeten Triaxial-Kabel verbunden
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Abbildung 6.12.: Schaltplan der verwendeten Geräte zur Messung von Proben sehr
großen Widerstands (nach [190, 191]). Dargestellt sind die verwendete 4× 5 Matrix mit
Verbindungen zu den Messgeräten und der Probe. Alle Verbindungen mit der Matrix er-
folgen mit Triaxial-Kabeln. Die Spannungsmessung wird diﬀerentiell an den Ausgängen
der Operationsverstärker (Preamp-Out) der beiden Elektrometer mit einem Multimeter
durchgeführt.
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Abbildung 6.13.: Vier-Punkt-Messung an Proben sehr großen Widerstands mit nur
einem Elektrometer (a) und Ersatzschaltbild einer diﬀerentiellen Spannungsmessung
(b) (nach [192]). Bei der Messung mit nur einem Elektrometer kann es aufgrund eines
Gleichtaktstroms, der über die Isolationswiderstände der Messgeräte gegen Masse ﬂießt,
zu Messfehlern kommen. Durch den Einsatz von zwei Impedanzwandlern mit extrem
großem Eingangswiderstand kann der Gleichtaktstrom minimiert und die Messung mit
einem einfachen Multimeter durchgeführt werden.
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(engl. guard). Somit ist die Potentialdiﬀerenz zwischen Innenleiter und erstem Schirm
Null und Leckströme werden eﬀektiv unterdrückt. Ein weiterer entscheidender Vorteil ist
die Eliminierung der Kabelkapazitäten, die im Fall sehr hochohmiger Proben zu extrem
großen RC-Zeitkonstanten führen und präzise Messungen erschweren. Auch der Schirm
des High-Ausgangs der verwendeten Stromquelle kann intern mit einem Spannungsfolger
betrieben werden. In Kombination mit der verwendeten Matrix, welche Seele und inneren
Schirm parallel schaltet, ist so eine durchgängige Schirmung der Leitungen sichergestellt.
An den inneren Schirmen können u.U. Spannungen über 100V anliegen, so dass der
äußerste Schirm der Triaxial-Kabel mit Masse verbunden ist und neben seiner Funktion
als Abschirmung gegen externe Störsignale auch als Sicherheitsschirm dient.
Zur Messung von Widerständen < 100 kΩ sollten die Elektrometer aus dem Aufbau ent-
fernt werden und die Spannungen alleine mit dem Multimeter bestimmt werden. Um
Messungen sehr leitfähiger Proben zu ermöglichen wurde kürzlich ein Nanovoltmeter
des Typs 2182A (Keithley) beschaﬀt, welches das Multimeter ersetzen soll. Die Messung
sehr leitfähiger Proben wurde jedoch bisher noch nicht optimiert und ist u.U. durch
die Kontakt-Spannungen der verwendeten Matrix limitiert. Das Schaltsystem kann aber
problemlos um eine geeignete Matrix erweitert werden.
Messungen der Probentemperatur können mit der Scanner-Karte 7700 bzw. in Zukunft
über einen zweiten Kanal des Nanovoltmeters durchgeführt werden.
6.5.3. Messprogramme
Die Steuerung aller beschriebenen Aufbauten erfolgt computergestützt über die Über-
tragungsstandards GPIB und RS232. Hierzu wurden mehrere Messprogramme in der
graphischen Programmiersprache LabVIEW geschrieben. Die Struktur der unterschied-
lichen Programme ähneln sich weitgehend. Aufgrund der Komplexität der Programme
ist deshalb in Abbildung 6.14 nur ein Flussdiagramm gezeigt, welches den Ablauf der
Messungen schematisch darstellt.
Vor Beginn der Messung erfolgt eine Initialisierung der Geräte und die Erstellung der
Dateien, in die im Verlauf des Experiments die Messwerte geschrieben werden. Um zeit-
abhängige Prozesse untersuchen zu können, beﬁnden sich alle übrigen Programmschritte
in einerWhile-Schleife, die über verschiedene Abbruchkriterien beendet werden kann. Die
unterschiedlichen Messungen innerhalb der Schleife laufen sequentiell ab und können zum
Großteil über die Benutzeroberﬂäche ausgewählt oder deaktiviert werden. Die Messung
von I-V-Kennlinien und des Hall-Eﬀekts kann dabei auch nach einer Benutzerdeﬁnierten
Anzahl von Messdurchgängen ausgeführt werden. Alle relevanten Parameter wie z. B.
Stromstärken, Verzögerungszeiten oder Schrittweiten werden während jedem Durchlauf
neu abgerufen und können somit auch während der Messung über die Bedieneroberﬂäche
geändert werden. Wie in Abschnitt 6.5.2 beschrieben, können mit einigen Geräten zwei
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Proben gemessen werden. Der gesamte Messzyklus wiederholt sich dann innerhalb der
Schleife, wobei sämtliche Parameter für die zweite Probe neu übergeben werden.
Da einige Aufbauten über keine separate Spannungsquelle verfügen, wird in diesen Fällen
die Messung von I-V-Kennlinien durch Einprägen verschiedener Ströme und Bestimmung
des Spannungsabfalls zwischen denselben Probenkontakten durchgeführt. Die entspre-
chenden Programme bieten dabei die Wahl zwischen einer konstanten und einer sich
logarithmisch ändernden Schrittweite.
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Abbildung 6.14.: Flussdiagramm der verschiedenen Messprogramme. Grau unterlegte
Sequenzen sind nicht in allen Programmen enthalten. Werden zwei Proben gleichzeitig
gemessen, wiederholen sich sämtliche Schritte mit den neuen Messparametern bevor die
Abbruchbedingung geprüft wird.

Teil II.
Unbedeckte Oberﬂächen

7. In2O3- und SnO2-Oberﬂächen
In diesem Kapitel soll ein Überblick über die Oberﬂächenpotentiale von In2O3 und SnO2
gegeben werden. Für ein Verständnis der an Oberﬂächen und Grenzﬂächen ablaufenden
Prozesse ist die Kenntnis dieser Größen und deren Beeinﬂussung durch Präparationsbe-
dingungen oder Nachbehandlungen von entscheidender Bedeutung. Die Austrittsarbeit
spielt z. B. eine zentrale Rolle im Rahmen des Ionosorptionsmodells [194, 195] und hat
damit eine große Bedeutung für den Sauerstoﬀaustausch an Oxidoberﬂächen (siehe Dis-
kussion in Abschnitt 11.3). Auch die Bandanpassung schwach wechselwirkender Ober-
ﬂächen, wie die Grenzﬂächen zwischen anorganischen und organischen Halbleitern, wird
wesentlich durch die Austrittsarbeit der beteiligten Materialien bestimmt [196, 197].
Einﬂüsse der Oberﬂächenorientierung und -Terminierung auf die Austrittsarbeit und das
Ionisationspotential werden im folgenden detailliert für die beiden Materialien darge-
stellt. Der Schwerpunkt liegt auf In2O3-Oberﬂächen deren Oberﬂächenpotentiale vor dem
Hintergrund neuer Ergebnisse diskutiert werden. Der Abschnitt über SnO2-Oberﬂächen
resümiert zunächst den Stand der Literatur, um anschließend die Adsorption von Sauer-
stoﬀ an diesen näher zu beleuchten. Das Kapitel endet mit einer Zusammenfassung und
einem Vergleich der Oberﬂächenpotentiale beider Materialien.
7.1. In2O3-Oberﬂächen
Indiumoxid zählt, vor allem in seiner mit Zinn dotierten Form (ITO), zu den am längs-
ten und meist verwendeten TCOs [1, 198]. Wie eingangs erwähnt, ﬁndet dieses Material
breite Anwendung in Bereichen, wie z. B. der Gassensorik, der Photovoltaik oder der
organischen Elektronik. Trotz der hohen Relevanz von Ober- und Grenzﬂächen für diese
Technologien, wurde erst in jüngeren Jahren verstärkt begonnen, die Oberﬂächenpoten-
tiale von In2O3 systematisch und umfassend zu untersuchen [23, 24, 26–31, 199–201]. Eine
Vielzahl von Arbeiten beschäftigt sich mit der Bestimmung von Austrittsarbeiten po-
lykristalliner Dünnschichten in Abhängigkeit bestimmter Nachbehandlungen [202–211].
Hierbei wird meist über relative Unterschiede berichtet. Die Kenntnis dieser Änderungen
alleine lässt jedoch keine Rückschlüsse auf mögliche Ursachen zu, da sowohl Verschiebun-
gen des Ferminiveaus als auch Änderungen des Oberﬂächendipols direkten Einﬂuss auf
die Austrittsarbeit haben (siehe auch Abschnitt 4.3). Um die beiden Faktoren zu trennen,
muss neben der Austrittsarbeit das Ionisationspotential bzw. die Elektronenaﬃnität be-
stimmt werden. Änderungen des Oberﬂächendipols spiegeln sich in diesen Größen direkt
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wider. Die in dieser Hinsicht einzig umfassenden Untersuchungen der Oberﬂächenpo-
tentiale von In2O3 und ITO waren zu Beginn dieser Arbeit die von Gassenbauer et al.
[24, 26, 27, 200] und Harvey et al. [28, 29] durchgeführten Studien. Eine systematische
Darstellung der Untersuchung des Zusammenhangs zwischen Austrittsarbeit, Ionisati-
onspotential und Ferminiveau-Position mittels PES wurden erstmalig 2009 von Klein et
al. [31] für dotierte und undotierte In2O3-, SnO2- und ZnO-Dünnschichten vorgestellt.
Für die eindeutige Interpretation der gefundenen Abhängigkeiten zwischen Oberﬂächen-
potentialen und Präparationsbedingungen bzw. Nachbehandlungen sind Informationen
über die Oberﬂächenpotentiale einkristalliner Oberﬂächen unabdingbar. Dies bezieht sich
vor allem auf Variationen des Dipols an der Oberﬂäche. Dieser wird im Wesentlichen von
der Stöchiometrie der Oberﬂäche (Terminierung) bestimmt. Die Oberﬂächenterminie-
rung kann zudem von der kristallographischen Orientierung abhängen, wie z. B. im Fall
von ZnO [212–214] oder GaAs [215], und/oder in Abhängigkeit des chemischen Potenti-
als der Komponenten variieren, wie für SnO2-Oberﬂächen beobachtet wurde (siehe 7.2).
Im Gegensatz zu ZnO und SnO2 sind Daten der Oberﬂächenpotentiale wohl deﬁnierter
In2O3- und ITO-Oberﬂächen, nicht zuletzt wegen des Mangels an erhältlichen Einkris-
tallen, nicht verfügbar.
Eine Alternative zu Untersuchungen an Einkristallen stellt die Epitaxie dünner Schichten
dar. Um den Einﬂuss der Oberﬂächenorientierung auf die Oberﬂächenpotentiale näher
zu untersuchen, wurden deshalb in Zusammenarbeit mit Hohmann epitaktische In2O3-
Schichten präpariert [30, 216]. Die Ergebnisse dieser mit PES untersuchten Schichten
werden im folgenden dargestellt und anschließend in Zusammenhang mit den Ergebnissen
polykristalliner In2O3- und ITO-Schichten diskutiert. Zunächst soll jedoch ein kurzer
Überblick über die Struktur und Stabilität von In2O3-Oberﬂächen gegeben werden.
7.1.1. Struktur, Stabilität und Ionisationspotentiale
Betrachtungen zur Stabilität von Oberﬂächen ionischer Kristalle erfolgten 1979 durch
Tasker [217]. Nach seiner Klassiﬁzierung können drei Typen von Oberﬂächen unterschie-
den werden, deren Ladungsverteilung beispielhaft in Abbildung 7.1 skizziert ist. Auf-
grund stöchiometrischer Zusammensetzung sind Oberﬂächen des Typ 1 ladungsneutral
und weisen kein Dipolmoment senkrecht zur Oberﬂäche auf. Sie stellen stabile Ober-
ﬂächen dar. Die {110}-Ebenen des In2O3 können als Typ 1 betrachtet werden. Typ 2
Oberﬂächen tragen eine Nettoladung. Durch die Stapelung dipolfreier Wiederholeinhei-
ten können allerdings auch diese Oberﬂächen als stabil angesehen werden und es sollten
nur geringe Relaxationen der Oberﬂächenatome auftreten. Die {111}-Ebenen des In2O3
fallen in diese Kategorie. Die Wiederholeinheiten können hierbei, in Analogie zur Fluorit-
Struktur, näherungsweise als Ebenen von Indium-Ionen aufgefasst werden, die von zwei
Sauerstoﬀ-Ebenen eingeschlossen sind. Schließlich sind Oberﬂächen des Typs 3 aufgrund
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Abbildung 7.1.: Klassiﬁkation ionischer Kristalloberﬂächen nach Tasker [217] (aus
[30], © IOP Publishing. Reproduced by permission of IOP Publishing. All rights reser-
ved.). Typ 1 Oberﬂächen bestehen aus ladungsneutralen Ebenen ohne Dipolmoment.
Oberﬂächen des Typ 2 können ebenfalls aus dipolfreien Wiederholeinheiten konstruiert
werden, die jedoch nicht ladungsneutral sind. Der Typ 3 weist geladene Ebenen und ein
Dipolmoment senkrecht zur Oberﬂäche auf.
der Ladungsverteilung senkrecht zur Oberﬂäche nicht dipolfrei und damit aus elektrosta-
tischer Sicht als instabil zu betrachten. Hierzu zählen die {100}-Ebenen des In2O3 die
alternierend aus Sauerstoﬀ- und Indiumlagen aufgebaut sind. Um diese Oberﬂächen zu
stabilisieren kommt es in der Regel zur Rekonstruktion.
Übereinstimmend mit der Einordnung nach Tasker nehmen die mittels Dichte-Funkti-
onal-Theorie (DFT) berechneten Energien stöchiometrischer In2O3-Oberﬂächen in fol-
gender Reihenfolge zu [23, 201, 218]: γ(111) < γ(110) < γ(211) < γ(100). Stöchiometri-
en und Stabilitätsbereiche in Abhängigkeit der chemischen Umgebung wurden für diese
Oberﬂächen kürzlich von Ágoston et al. [23, 218] eingehend mittels DFT untersucht.
Abbildung 7.2 zeigt die Oberﬂächenenergien für die thermodynamisch stabilen (111)-
und (100)-Terminierungen in Abhängigkeit des chemischen Potentials des Sauerstoﬀs.
Erwartungsgemäß zeigen die Rechnungen kaum Variationen der Stöchiometrie für die
(111)-Oberﬂäche. Nur unter sehr reduzierenden Bedingungen (Bereich A) sind metalli-
sche Oberﬂächen für diese Orientierung stabil. Eine weitere Oxidation der stöchiome-
trischen Oberﬂäche wird hingegen thermodynamisch nicht favorisiert. Dies steht in Ein-
klang mit LEED und STM-Untersuchungen an epitaktischen [111]-orientierten In2O3-
[219] und ITO-Schichten [220], wonach nicht rekonstruierte 1×1-Oberﬂächen beobachtet
wurden. Für die (110)-Oberﬂäche zeigen die Rechnungen ähnliche Ergebnisse.
Aufgrund der hohen Oberﬂächenspannung erweist sich die stöchiometrische (100)-Ober-
ﬂäche nur in einem begrenzten Bereich mittleren chemischen Sauerstoﬀpotentials als
stabil. Generell muss zwischen zwei verschiedenen (100)-Oberﬂächen unterschieden wer-
den, die sich in der Anzahl von Kationen auf b- und d-Plätzen (siehe Kapitel 2.1.1)
in der obersten Indiumlage unterscheiden [23, 218]. Unter reduzierenden Bedingungen
sind für beide Oberﬂächen rein metallische Terminierungen am stabilsten. Der Über-
gang erfolgt deutlich früher als für die (111)- und (110)-Oberﬂäche. Entgegen der hohen
Stabilität der stöchiometrischen (111)- und (110)-Oberﬂäche kann die (100)-Oberﬂäche
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Abbildung 7.2: (a) Oberﬂä-
chenenergien in Abhängigkeit
des chemischen Sauerstoﬀpo-
tentials für (111) und (100)
In2O3-Oberﬂächen (aus [30], ©
IOP Publishing. Reproduced by
permission of IOP Publishing.
All rights reserved.). Die ver-
schiedenen Geraden entsprechen
unterschiedlichen Oberﬂächenter-
minierungen. Aufgrund von zwei
inäquivalenten Indiumebenen
ergeben sich die beiden Verläufe
für die (100)-Oberﬂäche. In (b) ist
der Einﬂuss einer Sn-Dotierung
auf eine dieser Oberﬂächen bei-
spielhaft skizziert (nach [218], mit
freundlicher Genehmigung von
P. Ágoston ).
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unter Bildung von Sauerstoﬀdimeren (Peroxidbildung) weiter oxidiert werden. Relativ
zu den unterschiedlichen Terminierungen der (111)-Oberﬂäche liegen die Energien der
(100)-Oberﬂäche stets höher. Lediglich unter sehr reduzierenden Bedingungen nahe der
Stabilitätsgrenze fallen die (100)-Oberﬂächenspannungen geringer aus.
Die Auswirkungen einer Sn-Dotierung auf die Oberﬂächenenergien und deren Stabilitäts-
bereiche wurde ebenfalls von Ágoston et al. [23, 218] untersucht. Wesentliche Ergebnisse
im Hinblick auf die (100)-Oberﬂächen und deren Phasenübergänge sind die Destabilisie-
rung von Dimeren durch Sn-Dotanden in der ersten Indiumlage und die gleichzeitige Sta-
bilisierung negativ geladener Oberﬂächen durch die erhöhte Ladungsträgerkonzentration
(Einﬂuss des Fermi-Niveaus). Unter oxidativen Bedingungen werden daher überstöchio-
metrische vorwiegend sauerstoﬀanionenterminierte Oberﬂächen vorausgesagt, was durch
den Vergleich experimenteller STM-Aufnahmen [221] mit simulierten Bildern [23, 218]
gestützt wird. Darüber hinaus zeigen die Rechnungen, dass die experimentell beobach-
tete Segregation von Zinn an der Oberﬂäche von ITO-Schichten [24, 26, 222, 223] zu
einer elektrostatischen Stabilisierung der (100)-Oberﬂäche gegenüber der stöchiometri-
schen (111)-Oberﬂäche führt. Die resultierenden Unterschiede zwischen In2O3- und ITO-
Oberﬂächen sind in Abbildung 7.2 (b) schematisch zusammengefasst.
Ionisationspotentiale wurden neben Ágoston et al. [23, 30] auch von Walsh und Cat-
low [201] mittels DFT für verschiedene In2O3-Oberﬂächen berechnet. Ihre Rechnungen
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Tabelle 7.1.: Mittels DFT berechnete Ionisationspotentiale unterschiedlich terminier-
ter (111), (110) und (100) In2O3-Oberﬂächen (aus [23]).
Oberﬂäche Terminierung Ip [eV]
(111) stöchiometrisch 7,1
(110) stöchiometrisch 6,5
(100)
metallisch 6,8
stöchiometrisch 8,5
komplett Sauerstoﬀ 9,5
Peroxid 7,7
wurden unter Verwendung von Hybrid Funktionalen (HSE03) durchgeführt, die die Band-
lücke wesentlich besser reproduzieren, als die LDA-Rechnungen von Ágoston. Allerdings
wurde in ihren Rechnungen der Einﬂuss von Oberﬂächenzuständen nicht berücksichtigt.
Die von Ágoston vorausgesagten relativen Änderungen des Ip zwischen den verschiede-
nen Oberﬂächen sind demnach als genauer anzusehen. Die absoluten Werte sind mög-
licherweise um 0,5 eV unterschätzt [23] und für einige In2O3-Oberﬂächen in Tabelle 7.1
aufgelistet.
7.1.2. Oberﬂächenpotentiale epitaktischer Schichten
Neben Einkristallen stellen epitaktische In2O3-Schichten ein ideales System dar, um den
Einﬂuss von Oberﬂächenorientierung und -terminierung auf die Oberﬂächenpotentiale
zu untersuchen. Da In2O3-Einkristalle praktisch nicht verfügbar sind wurden in Zusam-
menarbeit mit Hohmann [30, 216] dotierte und undotierte In2O3-Schichten auf [100]- und
[111]-orientierten Einkristallen aus Yttrium stabilisiertem Zirkondioxid (YSZ) abgeschie-
den.
Aufgrund der strukturellen Ähnlichkeit und geringen Fehlanpassung der Gitterkonstan-
ten sind YSZ-Einkristalle ideale Substrate für die Heteroepitaxie von In2O3 [30, 219–
221, 224–232]. Durch die Zugabe von > 8mol% Y2O3 kann ZrO2 in seiner Hochtempera-
turphase, der kubischen Fluorit-Struktur (Raumgruppe Fm3m), stabilisiert werden [233].
Die im folgenden präsentierten Ergebnisse wurden mit 9,5mol% Y2O3 dotierten Einkris-
tallen erzielt, welche eine Gitterkonstante von aYSZ = 5, 14 A˚ aufweisen. Das Verhältnis
der Gitterkonstanten von Schicht und Substrat beträgt folglich 2:1 (aIn2O3 = 10, 117 A˚)
und die sich ergebende Fehlanpassung lediglich ∼ −1, 6%.
Die Deposition der In2O3-Schichten erfolgte mittels Magnetron-Kathodenzerstäubung in
der Oxidkammer II am DAISY-Mat. Auf diese Weise konnten die Oberﬂächenpotentiale
in situ mit PES untersucht werden. Es wurden stets zwei Substrate unterschiedlicher
Orientierung ([100] und [111]) gleichzeitig beschichtet. Details der Schicht-Präparation
und zur Vorbehandlung der Substrate sind in den Referenzen [30, 216] beschrieben.
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Abbildung 7.3.: Polﬁguren des 404-Reﬂexes epitaktischer [100] (a) und [111] (b) ori-
entierter In2O3-Schichten auf YSZ (aus [30], © IOP Publishing. Reproduced by permis-
sion of IOP Publishing. All rights reserved.). Die Schichten wurden durch Magnetron-
Kathodenzerstäubung mit 10% Sauerstoﬀ im Prozessgas abgeschieden.
Das epitaktische Wachstum der Filme wurde durch Röntgenbeugung (XRD) veriﬁziert.
Hierzu wurde die Orientierungsbeziehung zwischen Substrat und Schicht mit Messun-
gen in θ-2θ-Geometrie und Polﬁguren einzelner In2O3-Reﬂexe untersucht [30, 216]. Bei-
spielhaft sind in Abbildung 7.3 Polﬁguren des 404-Reﬂexes, zweier mit 10% Sauerstoﬀ
im Prozessgas abgeschiedener Proben, dargestellt. Die Messung der [100]-orientierten
Schicht (Abbildung a)) zeigt vier sehr scharfe Reﬂexe in regelmäßigen Abständen von
∆ϕ=90°. Die Orientierungsbeziehung In2O3(100)||YSZ(100) wird durch das Auftreten
der Reﬂexe unter χ=45°, dem Winkel zwischen der [100]- und [404]-Richtung, deutlich.
Das orientierte Aufwachsen der Schicht in der Ebene spiegelt sich in der beobachteten
Vierzähligkeit wider. Ähnliche Betrachtungen gelten für die auf dem [111]-orientierten
Substrat abgeschiedenen Schicht. Der gemessene Winkel χ der drei beobachteten Reﬂexe
entspricht hier dem Winkel zwischen der [111]- und der [404]-Richtung im Kristallgitter.
Dies spricht für die Orientierungsbeziehung In2O3(111)||YSZ(111). Die [111]-Richtung
ist eine dreizählige Drehachse im kubischen Kristallsystem. Aufgrund der Orientierung
in der Ebene ﬁnden sich daher die Reﬂexe in Abständen von ∆ϕ=120°.
Die UP-Spektren von vier epitaktischen In2O3-Schichten sind in Abbildung 7.4 gezeigt.
Die Präparation der Proben erfolgte mit 0% und 10% Sauerstoﬀ im Prozessgas auf
[100]- und [111]-orientierten YSZ-Substraten. Die Spektren wurden zur besseren Ver-
gleichbarkeit normiert und um die Bindungsenergie des Valenzbandmaximums verscho-
ben (EVBM = 0 eV). Die Form der Spektren ähnelt sich weitgehend. Geringfügige Un-
terschiede zwischen den beiden Orientierungen sind jedoch bei etwa 6 eV und 11 eV zu
ﬁnden (schattierte Bereiche in Abbildung 7.4). Dies könnte ein weiterer Hinweis auf ein
epitaktisches Aufwachsen der Schichten sein. Die Emissionen bei 11 eV sind ggf. mit End-
zustandseﬀekten zu erklären, die ihren Ursprung in mit Sekundärelektronen besetzten
Leitungsbandzuständen oberhalb des Vakuum-Niveaus haben.
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Abbildung 7.4.: Normierte UP-Spektren epitaktischer In2O3-Schichten. Die Abschei-
dung erfolgte mit und ohne Sauerstoﬀ im Prozessgas auf [100]- und [111]-orientiertem
YSZ (nach [30], mit freundlicher Genehmigung von IOP Publishing).
Tabelle 7.2.: Mittels UPS bestimmte Ionisationspotentiale epitaktischer [111]- und
[100]-orientierter In2O3-Schichten. Die Präparation der Proben erfolgte in zwei Ab-
scheidungen mit 0% und 10% Sauerstoﬀ im Prozessgas.
Orientierung Ip [eV]
0% O2 10% O2
[111] 7,0 7,3
[100] 7,3 7,7
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Deutliche Variationen zwischen den Schichten zeigen die Bindungsenergien der Sekun-
därelektronenkanten. Die hieraus bestimmten Ionisationspotentiale sind in Tabelle 7.2
aufgeführt. Unter reduzierenden Bedingungen (0% O2) wird für die [111]-orientierte
Schicht mit 7,0 eV der niedrigste Wert gemessen, der unter oxidierenden Bedingungen
(10% O2) um 0,3 eV ansteigt. Für die [100]-orientierte Probe erfolgt ein Anstieg von
7,3 eV auf 7,7 eV. Eine Zunahme des Ionisationspotentials mit steigendem chemischem
Potential des Sauerstoﬀs während der Präparation ist, in Folge sauerstoﬀreicherer Ober-
ﬂächen (Änderung der Terminierung), grundsätzlich zu erwarten. Wie zuvor beschrieben,
ist allerdings für die (111)-Oberﬂäche fast über den gesamten Stabilitätsbereich, nicht
mit Änderungen der Oberﬂächenstöchiometrie zu rechnen (Abbildung 7.2). Eine Erhö-
hung des Ionisationspotentials der (100)-Oberﬂäche um nur 0,4 eV steht außerdem in
Widerspruch zu den mittels DFT berechneten Werten (Tabelle 7.1). Ein Wechsel der
Terminierung sollte demnach mindestens eine Erhöhung von ∆Ip = 0, 8 eV mit sich brin-
gen.
Aufgrund der Abhängigkeit der Oberﬂächenstabilitäten vom chemischen Potential des
Sauerstoﬀs, muss auch die Möglichkeit der Facettierung der Oberﬂäche unter thermody-
namisch ungünstigen Abscheidebedingungen in Betracht gezogen werden. Voraussetzung
für einen eindeutigen Vergleich der experimentellen Bedingungen mit den berechneten
Stabilitätsbereichen (Abbildung 7.2), ist die Kenntnis des chemischen Potentials des Sau-
erstoﬀs während der Abscheidung. Leider kann jedoch anhand von Substrattemperatur
und Sauerstoﬀpartialdruck µO nicht berechnet werden, da das Wachstum der Schich-
ten, im Fall der Kathodenzerstäubung, nicht im Gleichgewicht stattﬁndet. Wie bereits
in Abschnitt 4.1 näher beschrieben, liegen im Plasma u. a. eine Vielzahl hoch reaktiver
Sauerstoﬀspezies vor. Zudem werden Sauerstoﬃonen im Potential der Gasentladung be-
schleunigt und in die wachsende Schicht implantiert [138]. Dieser Eﬀekt wurde bereits bei
der Abscheidung von Al2O3 mittels reaktiver Kathodenzerstäubung auf ITO beobachtet
(siehe Kapitel 10.1). Mit zunehmendem Sauerstoﬀgehalt im Prozessgas nimmt auch die
Bombardierung der aufwachsenden Schicht mit energetischen Sauerstoﬀteilchen zu. Auf-
grund der Vielzahl struktureller Zwischengitterplätze (sog. struktureller Leerstellen) im
In2O3 kann zudem die Konzentration an interstitiellem Sauerstoﬀ sehr hoch sein [37, 90].
Vor dem Hintergrund dieser Betrachtungen scheint das Aufwachsen der Schichten unter
stark oxidierenden Bedingungen, auch außerhalb des Stabilitätsbereichs (µO > 0 eV),
möglich.
Ausgehend von den Oberﬂächenenergien in Abbildung 7.2 sind grundsätzlich drei Sze-
narien denkbar:
A↔B Der Übergang zwischen den beiden Abscheidungen erfolgt zwischen den Bereichen
A und B. Metallische {100}-Oberﬂächen wären demnach bei Abscheidung mit rei-
nem Argon stabil, während stöchiometrische {111}-Oberﬂächen mit der Zugabe von
10% O2 stabilisiert würden. Der experimentell bestimmte Wert des Ionisationspo-
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und [100]-orientierten In2O3-Schichten
(nach [30], mit freundlicher Genehmigung
von IOP Publishing).
tentials beträgt für diese beiden Oberﬂächen 7,3 eV. Die theoretischen Rechnungen
sagen jedoch einen Unterschied von 0,3 eV voraus (siehe Tabelle 7.1). Außerdem
müssten extrem reduzierende Bedingungen, nahe der Stabilitätsgrenze, während
der Abscheidung mit reinem Argon herrschen, um metallische {100}-Oberﬂächen zu
stabilisieren. Dagegen spricht jedoch, dass Argon stets mit einigen ppm Sauerstoﬀ
verunreinigt ist (dies entspricht unter Gleichgewichtsbedingungen µO > −1, 4 eV
bei 400 ℃ und 5Pa Gesamtdruck). Darüberhinaus wurde für die Abscheidung ein
keramisches Target verwendet, so dass nicht beliebig indiumreiche Filme hergestellt
werden können.
A↔C Ein Übergang zwischen den Bereichen A und C ist aufgrund der letzt genannten
Argumente ebenso unwahrscheinlich. Ferner wären unter beiden Depositionsbedin-
gungen {100}-Oberﬂächen stabil (metallisch und peroxidterminiert), was bereits
ausgeschlossen wurde.
B↔C Experimentelle Messungen und theoretische Voraussagen zeigen hingegen sehr gute
Übereinstimmung unter der Annahme, dass die Abscheidung mit 0% O2 im Be-
reich B stattﬁndet (Stabilisierung von stöchiometrischen {111}-Oberﬂächen) und
mit 10% O2 {100}-Oberﬂächen im Bereich C stabilisiert werden können. Für die
reduzierte [111]-orientierte Probe wurde ein Ip von 7,0 eV gemessen. Der berechnete
Wert liegt nur 0,1 eV höher. Exakte Übereinstimmung zeigt sich mit Ip = 7, 7 eV
zwischen der oxidierten [100]-orientierten Probe und dem theoretischen Wert für
die Peroxid terminierte (100)-Oberﬂäche. Somit stimmen nicht nur die relativen
Änderungen sehr gut überein, sondern auch die absoluten Werte. Letzteres bedarf
jedoch wegen der erwarteten Unterschätzung der berechneten Ionisationspotentia-
le weiterer Prüfung. Die mit 0% O2 auf [100]-orientiertem YSZ und die mit 10%
O2 auf [111]-orientiertem YSZ abgeschiedenen Schichten sollten aufgrund der Pro-
zessbedingungen keine stabilen Oberﬂächen ausbilden und folglich zu Facettierung
neigen. Somit lassen sich auch die mittleren Ip von 7,3 eV, die an diesen Schichten
gemessen wurden erklären. Die Gesamtsituation ist in Abbildung 7.5 zusammen-
gefasst.
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Die präsentierten experimentellen Ergebnisse lassen sich schlüssig nur mit dem Über-
gang von Bereich B nach C erklären. Wie bereits dargelegt, ist die Stabilisierung der
(100) In2O3-Oberﬂäche unter oxidierenden Abscheidebedingungen (mit µO > 0 eV) wahr-
scheinlich eine Besonderheit der verwendeten Depositionsmethode. Es ist somit zu er-
warten, dass die Erreichbarkeit der Stabilitätsbereiche von der Herstellungsmethode ab-
hängt. Tatsächlich wurde für epitaktische [100]-orientierte In2O3-Schichten, die mittels
Sauerstoﬀ-Plasma unterstützter Molekularstrahl-Epitaxie (PA-MBE) abgeschieden wur-
den, eine Ausbildung von {111}-Facetten bei niedrigen Substrattemperaturen und unter
Sauerstoﬀreichen Bedingungen beobachtet [229, 232]. Bei hohen Temperaturen und un-
ter indiumreichen Abscheidebedingungen, also vergleichbar kleinen µO, konnten hingegen
sehr glatte Schichten ohne Facetten präpariert werden. Diese Beobachtungen sprechen
dafür, dass sich der mit PA-MBE zugängliche Bereich von µO um den Übergang A↔B
herum beﬁndet. Auch Bourlange et al. [230, 234] haben das Wachstum von In2O3 auf
[100]-orientiertem YSZ mittels PA-MBE untersucht. Unter den sauerstoﬀreichen Deposi-
tionsbedingungen wurde das Wachstum von Pyramidenstümpfen mit {111}-Seitenﬂächen
beobachtet, was ebenfalls auf ein Wachstum im Bereich B schließen lässt.
Abschließend bleibt festzuhalten, dass strukturelle Untersuchungen der Oberﬂächen Auf-
schluss über eventuelle Facettierungen geben können. Untersuchungen mittels LEED,
AFM und REM gestalteten sich jedoch aufgrund unterschiedlicher Gegebenheiten als
wenig aufschlussreich [216]. Aus diesem Grund wurden von Hohmann Querschnitte der
Proben präpariert und in Kooperation mit Zhang, Egdell und Lazarov [235, 236] TEM-
Messungen durchgeführt. In Übereinstimmung mit der hier dargelegten Interpretation
deuten vorläuﬁge Ergebnisse tatsächlich auf eine verstärkte Facettierung der Proben
mittleren Ionisationspotentials hin.
7.1.3. Oberﬂächenpotentiale polykristalliner Proben
Abbildung 7.6 fasst die mit PES bestimmten Oberﬂächenpotentiale einer Reihe polykris-
talliner In2O3 und ITO-Proben zusammen, die im Laufe der Zeit im Fachgebiet Ober-
ﬂächenforschung untersucht wurden [4, 31]. Aufgetragen ist die Austrittsarbeit gegen die
Bindungsenergie des Valenzbandmaximums für unterschiedlich präparierte Dünnschich-
ten und keramische Volumenproben. Der Großteil der dünnen Schichten wurde durch Ka-
thodenzerstäubung keramischer Targets hergestellt. In2O3-Filme wurden darüber hinaus
auch durch reaktives Verdampfen abgeschieden. Neben dem Sauerstoﬀpartialdruck wurde
außerdem die Substrattemperatur zwischen den verschiedenen Abscheidungen in einem
Bereich von 25–400 ℃ variiert. Der Großteil der Messungen erfolgte in situ an dünnen
Schichten (dreieckige Symbole). Die Messung nachträglich behandelter Proben (Kreise)
und keramischer Pellets (Vierecke) erforderten allerdings den Bruch des Vakuums.
Die Lage des Fermi-Niveaus variiert in einem Bereich von 2,1–3,2 eV für die undotierten
und 2,1–3,5 eV für die Sn-dotierten Proben in Abhängigkeit der Depositionsbedingun-
7.1. In2O3-Oberﬂächen 95
5.5
5.0
4.5
4.0
Au
st
rit
ts
ar
be
it 
[eV
]
3.53.02.52.0
EF-EVB [eV]
ITO
5.5
5.0
4.5
4.0
Au
st
rit
ts
ar
be
it 
[eV
] In2O38.1 eV7.6 eV
7.0 eV
Abbildung 7.6: Austrittsarbeit gegen
Fermi-Niveau-Position polykristalliner
In2O3- und ITO-Proben (nach [31]). Die
Messungen erfolgten mittels PES an kerami-
schen Volumenproben und dünnen Filmen,
die mit variierendem Sauerstoﬀpartialdruck
und unterschiedlicher Substrattemperatur
(Symbolgröße) hergestellt wurden. Gera-
den kennzeichnen die Verläufe konstanter
Ionisationspotentiale. Die Symbole erklären
sich wie folgt: △: reaktiv Verdampfte In2O3
bzw. kathodenzerstäubte 2% dotierte ITO-
Schichten; N: kathodenzerstäubte In2O3
bzw. kathodenzerstäubte 10% dotierte ITO-
Schichten; ⊗: ozonisierte dünne Schichten;
: an Luft geheizte dünne Schichten; : an
Luft gesinterte keramische Volumenproben.
gen. Mit steigendem Sauerstoﬀanteil im Prozessgas sinkt das Fermi-Niveau, wobei sehr
kleine Bindungsenergien nur für geringe Substrattemperaturen beobachtet wurden. Für
die ITO-Proben kann diese Abhängigkeit mit einer Zunahme der Konzentration an inter-
stitiellem Sauerstoﬀ und die dadurch bedingte Kompensation der Sn-Dotierung erklärt
werden [23, 37, 84, 90]. Im Fall von In2O3 liegt die Vermutung nahe, dass die Abnah-
me von Sauerstoﬄeerstellen ursächlich ist. Deren Rolle für die Dotierung von In2O3 ist
jedoch Gegenstand von Kontroversen (siehe Kapitel 2.1.3). Wie im folgenden Kapitel
anhand von Leitfähigkeits-Relaxations-Messungen deutlich wird, können unter Gleichge-
wichtsbedingungen derart große Variationen der Ladungsträgerkonzentration, wie sie den
Änderungen von EF entsprechen, nicht beobachtet werden. Das Wachstum der katho-
denzerstäubten Schichten erfolgt demnach nicht im Gleichgewicht. Die oﬀensichtlich sehr
hohen Sauerstoﬀgehalte lassen sich allerdings mit der bereits erwähnten Implantation von
Sauerstoﬃonen während des Abscheideprozesses erklären. Bei niedrigen Substrattempe-
raturen ist zudem die Diﬀusion von Sauerstoﬀ deutlich geringer, so dass ein Austausch
mit der Gasphase kinetisch gehemmt ist.
Die Austrittsarbeit der dünnen Schichten schwankt etwa zwischen 4,0 und 5,6 eV in Ab-
hängigkeit der Dotierung. Änderungen des Oberﬂächendipols werden hingegen unter den
Depositionsbedingungen kaum beobachtet, was durch Geraden konstanten Ionisations-
potentials in Abbildung 7.6 verdeutlicht ist. Variationen der Austrittsarbeit sind dem-
nach weitgehend auf Verschiebungen des Fermi-Niveaus zurückzuführen. Allein für die
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In2O3-Schichten ist ein leichter Anstieg des Ip, unter stärker oxidierenden Abscheide-
bedingungen zu verzeichnen. Polykristalline In2O3-Filme weisen somit ein Ip von etwa
7,1 eV auf, ITO-Schichten hingegen ein etwas größeres Ip von 7,6 eV.
Wie bereits in Zusammenhang mit epitaktischen In2O3-Proben diskutiert wurde, sind
{111}-Oberﬂächen durch Kathodenzerstäubung unter reduzierenden Bedingungen her-
stellbar, während {100}-Oberﬂächen mit zunehmendem Sauerstoﬀﬂuss stabilisiert wer-
den. Übereinstimmend zeigen die an den polykristallinen In2O3-Filmen gemessenen Io-
nisationspotentiale vor allem unter reduzierenden Bedingungen (d. h. hohem EF ) eine
sehr gute Übereinstimmung mit dem gemessenen und berechneten Ionisationspotential
für die (111)-Oberﬂäche. Es scheint daher plausibel, dass die polykristallinen Schichten
überwiegend {111}-Oberﬂächen ausbilden. Der leichte Anstieg des Ip mit zunehmen-
dem Sauerstoﬀpartialdruck könnte folglich auf eine verstärkte ⟨100⟩-Orientierung der
Oberﬂächen hindeuten. Alternativ ist auch eine Peroxidbildung an Kanten von ⟨111⟩-
orientierten Domänen denkbar, um die Zunahme zu erklären, da diese (211)-Charakter
aufweisen [237].
Ein weiteres Argument für eine überwiegende ⟨111⟩-Orientierung der In2O3-Oberﬂächen
stellt die gute Übereinstimmung der Ionisationspotentiale zwischen den mit reaktivem
Verdampfen hergestellten Proben und den kathodenzerstäubten Schichten dar. DasWachs-
tum erfolgt im erst genannten Fall dichter am thermodynamischen Gleichgewicht. Depo-
sitionsbedingungen außerhalb des Stabilitätsbereichs (Bereich C in Abbildung 7.2 (a))
sind mit dieser Methode deshalb nicht realisierbar. Unter sauerstoﬀreichen Bedingungen
ist daher bei den reaktiv verdampften Schichten von einem Wachstum im Bereich B und
der Ausbildung stöchiometrischer {111}-Oberﬂächen auszugehen.
Für die polykristallinen ITO-Schichten sind die experimentellen Befunde schwieriger zu
interpretieren. Der Mittelwert des Ionisationspotentials von etwa 7,6 eV steht auf den
ersten Blick in sehr guter Übereinstimmung mit dem berechneten Wert für die peroxid-
terminierte (100)-Oberﬂäche und dem an epitaktischen [100]-orientierten Proben gemes-
senen Wert von Ip = 7, 7 eV. Allerdings muss berücksichtigt werden, dass Dimere durch
Sn an der Oberﬂäche destabilisiert werden und peroxidterminierte Oberﬂächen für die
untersuchten ITO-Schichten demnach nicht zu erwarten sind (siehe Abschnitt 7.1.1).
Aufgrund der energetischen Stabilisierung neuer sauerstoﬀterminierter Oberﬂächen im
Übergangsbereich B↔C (siehe Abbildung 7.2 (b)) scheint es dennoch schlüssig, von
einer vorwiegenden Oberﬂächenorientierung in ⟨100⟩-Richtung der polykristallinen ITO-
Schichten auszugehen. Zudem können Ionisationspotentiale deutlich größer als ∼ 7, 0 eV
nur durch ⟨100⟩-orientierte Oberﬂächen erklärt werden [23].
Durch stark oxidative Nachbehandlungen, wie Ozonisierung oder Heizen an Luft, kann
das Ionisationspotential sowohl für die polykristallinen In2O3- als auch für die ITO-
Schichten um bis zu ∼ 0, 5 eV erhöht werden (siehe auch [29]). Ebenso weisen die an
Luft gesinterten keramischen Volumenproben einen größeren Dipol als die unbehandelten
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dünnen Schichten auf. Wird von einer ⟨100⟩-Orientierung der ITO-Oberﬂächen ausgegan-
gen, so entsprechen die Beobachtungen der theoretischen Erwartung einer sich ändernden
Oberﬂächenstöchiometrie für diese Orientierung (Übergang zu sauerstoﬀreicheren Termi-
nierungen). Für die ⟨111⟩-Orientierung werden Änderungen der Stöchiometrie allerdings
nicht vorausgesagt, so dass im Fall des In2O3 ⟨100⟩-orientierte Oberﬂächenanteile oder
die erwähnte Peroxidbildung an Kanten von ⟨111⟩-orientierten Domänen als mögliche
Ursachen für die Zunahme des Oberﬂächendipols gesehen werden können. Auch eine
{100}-Facettierung im Subnanometerbereich kann nicht ausgeschlossen werden.
Grundsätzlich kann die Textur polykristalliner Schichten einen Hinweis auf die unter
den Präparationsbedingungen thermodynamisch stabile Oberﬂächenorientierung geben,
was am Beispiel kathodenzerstäubter SnO2-Schichten von Körber et al. gezeigt wurde
[121]. Von Kühne und Gassmann [238] kürzlich durchgeführte Messungen der Textu-
ren und Ionisationspotentiale kathodenzerstäubter ITO-Schichten, die auf ungeheizten
Substraten abgeschieden wurden, scheinen einen solchen Zusammenhang ebenfalls zu
bestätigen. So konnte eine stetige Erhöhung von Ip in den Grenzen von 7,0–7,7 eV mit ei-
nem kontinuierlichen Übergang von einer ⟨111⟩- zu einer ⟨100⟩-Textur korreliert werden.
Sofern die Vorzugsorientierung der Schichten die Oberﬂächenorientierung widerspiegelt,
also keine Facettierung vorliegt, bestätigt diese Beobachtung die bisherigen Annahmen
bezüglich der Orientierungsabhängigkeit der Oberﬂächenpotentiale. Da für die in Abbil-
dung 7.6 gezeigten Schichten keine strukturellen Daten vorliegen, sollen jedoch vorläuﬁg
keine weiteren Schlüsse im Hinblick auf einen Zusammenhang zwischen Schicht- und
Oberﬂächenorientierung für polykristalline ITO-Schichten, die bei höheren Temperatu-
ren abgeschieden wurden und In2O3-Filme gezogen werden.
Abschließend sei noch darauf hingewiesen, dass eine Hydroxylierung der Oberﬂächen
drastische Änderungen der Oberﬂächenenergien für die (100)-Oberﬂäche zur Folge hat
[23, 218]. Aufgrund der Präparation der dünnen Schichten im UHV, wird der Einﬂuss
von Wasserstoﬀ und Wasser jedoch für gering erachtet.
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7.2.1. Ausgangssituation
Die Oberﬂächenpotentiale dotierter und undotierter polykristalliner SnO2-Proben wur-
den von Körber et al. mittels PES eingehend untersucht [4, 31, 35, 121, 185]. Abbil-
dung 7.7 zeigt, wie zuvor für In2O3 und ITO, die Austrittsarbeit von in situ charakte-
risierten dünnen Schichten in Abhängigkeit der Lage des Ferminiveaus. Die SnO2-Filme
wurden bei 400 ℃ durch Kathodenzerstäubung keramischer Targets mit unterschiedli-
chem Sauerstoﬀﬂuss hergestellt.
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Abbildung 7.7: Austrittsarbeit
gegen Fermi-Niveau-Position ka-
thodenzerstäubter polykristalliner
SnO2-Dünnschichten bestimmt mittels
PES (nach [31]). Oﬀene Symbole
repräsentieren undotierte, ausgefüllte
Dreiecke Sb-dotierte Filme, die mit
unterschiedlichem Sauerstoﬀﬂuss prä-
pariert wurden. Die beiden Geraden
konstanten Ionisationspotentials skiz-
zieren die unter reduzierenden und
oxidierenden Bedingungen beobachte-
ten Extremalwerte von Ip = 7, 9 eV und
8,9 eV.
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In Abhängigkeit des Sauerstoﬀgehalts im Prozessgas kann die Lage des Fermi-Niveaus
für undotierte Schichten in einem Bereich von 3,1–3,5 eV variiert werden. Für Antimon
dotierte Proben liegt das Fermi-Niveau hingegen zwischen 3,3–3,8 eV. Im Vergleich zu
In2O3- und ITO-Schichten sind die Verschiebungen deutlich geringer. Mit steigendem
Sauerstoﬀgehalt während der Abscheidung werden immer kleinere Abstände von Fermi-
Niveau zu Valenzbandmaximum beobachtet. Im Fall undotierter Proben spiegelt die Lage
des Fermi-Niveaus an der Oberﬂäche direkt die Ladungsträgerkonzentration im Volu-
men wider (Flachband) [35, 185]. Die Abnahme an freien Elektronen ist dabei auf eine
sinkende Sauerstoﬄeerstellen-Konzentration zurückzuführen. Die Ladungsträgerkonzen-
tration in Sb-dotierten Schichten wird hingegen durch die Anzahl elektrisch aktiver Sb-
Dotanden und nicht durch Sauerstoﬄeerstellen bestimmt. Im Gegensatz zu ITO (siehe
Kapitel 2.1.3) sind jedoch für SnO2:Sb keine die Sb-Dotierung kompensierenden Defekte
bekannt [23, 239]. In Übereinstimmung hiermit konnte durch den Vergleich mit Leit-
fähigkeitsmessungen gezeigt werden, dass die Verschiebung des Fermi-Niveaus im Fall
der SnO2:Sb-Schichten ein reiner Oberﬂächeneﬀekt ist [35, 185]. Unter oxidierenden Be-
dingungen bildet sich eine Verarmungsrandschicht aus (Bandverbiegung), die mit der
Besetzung von an der Oberﬂäche entstehenden Akzeptorzuständen erklärt wurde.
Die Austrittsarbeit aller untersuchten Proben nimmt mit dem Sauerstoﬀgehalt im Pro-
zessgas deutlich zu. Für undotierte Schichten steigt die Austrittsarbeit von 4,4 auf 5,7 eV,
für Sb-dotierte Schichten von 4,1 auf 5,6 eV. Im Gegensatz zu dem im vorherigen Ab-
schnitt diskutierten Verhalten für In2O3 und ITO, sind die Änderungen der Austritts-
arbeit nicht ausschließlich mit der Verschiebung des Fermi-Niveaus zu erklären. Wie die
beiden Geraden konstanten Ionisationspotentials verdeutlichen, geht die Erhöhung der
Austrittsarbeit mit einer Steigerung von Ip einher. Für Proben, die unter reduzierenden
Bedingungen (ohne Sauerstoﬀgas) abgeschieden wurden, ergibt sich ein Ionisationspo-
tential von ∼ 7, 9 eV. Mit zunehmendem Sauerstoﬀgehalt ﬁndet eine kontinuierliche Stei-
gerung bis zu einem Wert von ∼ 8, 9 eV statt. Mit steigendem chemischem Potential des
Sauerstoﬀs während der Abscheidung, ist demnach eine Zunahme des Oberﬂächendipols
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Abbildung 7.8: Berechnete Oberﬂächen-
energien für die stöchiometrischen (waa-
gerechte Linien) und reduzierten (001)-,
(101)-, (100)- und (110)-Oberﬂächen von
SnO2 in Abhängigkeit des chemischen Po-
tentials des Sauerstoﬀs (Reprinted from
[241], with permission from Elsevier.). Nach
[23, 241] erfolgt der Übergang für die (110)-
Oberﬂäche früher (∼ −2 eV) und über meh-
rere rekonstruierte Oberﬂächen.
zu beobachten.
Änderung des Oberﬂächendipols können grundsätzlich, wie im Fall von ZnO [212–214]
und GaAs [215], durch verschiedene Oberﬂächenorientierungen hervorgerufen werden
oder durch unterschiedliche Terminierungen einer Oberﬂäche. Tatsächlich wurde in Über-
einstimmung mit DFT-Rechnungen [240] ein Wechsel der Textur von ⟨101⟩ nach ⟨110⟩
für die in Abbildung 7.7 gezeigten Schichten beobachtet [35, 121].
Untersuchungen mittels PES, LEED und LEIS an Oberﬂächen von SnO2-Einkristallen in
Kombination mit DFT-Rechnungen haben zudem gezeigt, dass die Terminierungen der
natürlichen Wachstumsﬂächen ({110}, {100} und {101}) in Abhängigkeit des chemischen
Sauerstoﬀpotentials geändert werden können [22, 240]. Abbildung 7.8 zeigt die Oberﬂä-
chenenergie von vier SnO2-Oberﬂächen in Abhängigkeit des chemischen Potentials des
Sauerstoﬀs [241]. Stöchiometrische, sauerstoﬀterminierte Oberﬂächen liegen unter oxi-
dierenden Bedingungen (große µO) vor. Wie im Volumen, weisen sämtliche Zinnatome
dieser Oberﬂächen den Oxidationszustand +IV auf. Mit sinkendem µO erfolgt für al-
le Orientierungen ein Übergang zu reduzierten Oberﬂächen mit SnO-Stöchiometrie und
Zinn in der Oxidationsstufe +II. Dieses Verhalten spiegelt die doppelte Valenz des Zinns
mit den Oxidationsstufen Sn2+ und Sn4+ wider. Für die [101]-Orientierung erfolgt der
Wechsel nicht direkt, sondern über eine teilreduzierte 2 × 1-Oberﬂäche mit einem klei-
nen Stabilitätsbereich. Im Fall der [110]-Orientierung wurde von Ágoston et al. [23, 241]
kürzlich gezeigt, dass der Übergang, in Erweiterung der Darstellung in Abbildung 7.8,
in einem weiten Stabilitätsbereich graduell über mehrere rekonstruierte Oberﬂächen er-
folgt. Die vollständig reduzierte Oberﬂäche tritt für diese Orientierung nur unter sehr
reduzierenden Bedingungen nahe der Stabilitätsgrenze von SnO2 auf.
Abbildung 7.9 zeigt jeweils die reduzierte und oxidierte (101)- und (110)-Oberﬂäche [240].
Ausgehend von der oxidierten (101)-Oberﬂäche erhält man durch einfaches Entfernen
der obersten Sauerstoﬀreihen, des sog. Brückensauerstoﬀs, die reduzierte Oberﬂäche.
Gleiches gilt für die (100)-Oberﬂäche (nicht gezeigt). Um die reduzierte (110)-Oberﬂäche
zu erhalten müssen neben dem Brückensauerstoﬀ weitere Sauerstoﬀatome in der darunter
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Abbildung 7.9.: Kugel-Modell der oxidierten (stöchiometrischen) und vollständig re-
duzierten (110)- und (101)-Oberﬂächen (Adapted with permission from [240]. Copyright
2005 by the American Physical Society).
liegenden Ebene entfernt werden.
Mit dem Wechsel der Terminierung der (110)- und (101)-Oberﬂäche wird auch eine
deutliche Änderung der Austrittsarbeit um 0,5–1 eV von verschiedenen Autoren be-
schrieben [240, 242–244]. Große Werte werden dabei für die oxidierten, stöchiometri-
schen Oberﬂächen gemessen. Absolute Werte für das Ionisationspotential verschiedener
SnO2-Oberﬂächen sind in der Literatur jedoch nicht vorhanden, so dass ein Einﬂuss der
Orientierung auf das Ionisationspotential polykristalliner Schichten nicht ausgeschlossen
werden konnte [4, 31, 35]. Zur Klärung dieser Frage wurden im Fachgebiet Oberﬂächen-
forschung epitaktische SnO2-Schichten präpariert und in situ mit PES im Rahmen einer
Diplomarbeit untersucht [245]. Für alle hergestellten Orientierungen ([110], [001], [100]
und [101]) konnte gezeigt werden, dass durch Heizen der reduzierten Proben in sau-
erstoﬀhaltiger Atmosphäre (0,5Pa Sauerstoﬀ, 400 ℃) das Ionisationspotential je nach
Orientierung um 0,5–1 eV erhöht werden kann. Die anfänglich reduzierten Oberﬂächen
zeigten Ionisationspotentiale zwischen 7,8 und 8,1 eV. Einzig für die (101)-Oberﬂäche
wurde ein niedrigerer Wert von 7,5 eV bestimmt.
Der Wechsel der Oberﬂächenorientierung polykristalliner Schichten von ⟨101⟩ nach ⟨110⟩
mit steigendem Sauerstoﬀﬂuss bringt demnach einen Anstieg des Ionisationspotentials
mit sich, trägt aber nur anteilig zu der deutlich größeren Änderung des Oberﬂächendipols
bei. Den wesentlichen Beitrag zur Erhöhung des Ionisationspotentials stellt der Übergang
von einer reduzierten zu einer oxidierten Oberﬂäche dar, wie von Körber et al. vorgeschla-
gen [4, 31, 35, 121, 185]. Die Untersuchungen an Einkristallen und epitaktischen Schich-
ten zeigen zudem, dass die Terminierung aller auftretenden SnO2-Oberﬂächen durch
nachträgliche Behandlungen leicht geändert werden kann und eine große Änderung des
Oberﬂächendipols mit sich bringt [22, 240, 245].
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Abbildung 7.10: UP-Spektren un-
dotierter und Sb-dotierter SnO2-
Schichten (nach [5], mit freundli-
cher Genehmigung von John Wi-
ley & Sons). Die Anregung erfolgte
mit He I-Strahlung (hν = 21, 2 eV).
Durchgezogene Linien entsprechen
Spektren reduzierter Schichten [245],
gestrichelte Linien stellen Spektren
dar, die nach Oxidation der Proben
aufgenommen wurden (weitere De-
tails ﬁnden sich im Text).
7.2.2. Sauerstoﬀadsorption
Der Sauerstoﬀaustausch an SnO2-Oberﬂächen bei niedrigen Sauerstoﬀpartialdrücken wur-
de in Zusammenarbeit mit Körber untersucht [246]. Es konnte gezeigt werden, dass nur
für ausreichend niedrige Sauerstoﬀdrücke ein Austausch möglich ist. Sobald die Ober-
ﬂäche vollständig oxidiert ist, kommt der Austausch zum Erliegen. Körber konnte je-
doch zeigen [35], dass im Gegensatz zu undotiertem SnO2 die Oberﬂäche Sb-dotierter
dünner Schichten selbst bei hohen Partialdrücken einen Sauerstoﬀaustausch zulässt. Er
verweist in diesem Zusammenhang auf einen möglichen Einﬂuss des Ferminiveaus auf
das Austauschverhalten. Um diesen Aspekt näher zu beleuchten, soll im Folgenden die
Entwicklung der Oberﬂächenpotentiale dotierter und undotierter SnO2-Schichten in Ab-
hängigkeit verschiedener Heizschritte betrachtet werden.
Rachut [245] konnte durch UPS-Messungen an undotierten SnO2-Schichten zeigen, dass
das Heizen reduzierter Filme für 8 h bei 400 ℃ und einem Sauerstoﬀdruck von 0,5Pa zu
einer Änderung der Oberﬂächenterminierung führt. In Abbildung 7.10 sind die Spektren
vor und nach dem Heizen dargestellt. Die Probe zeigt zunächst eine reduzierte Oberﬂäche
entsprechend einem Ionisationspotential von 8,0 eV (vgl. Abbildung 7.7). Die Oxidation
der Oberﬂäche nach Heizen kann an der deutlichen Verschiebung der Sekundärelektro-
nenkante um 0,8 eV abgelesen werden. Die Bindungsenergie des Valenzbandmaximums
bleibt hingegen nahezu konstant.
Ein ähnliches Experiment wurde im Rahmen dieser Arbeit mit einer 3% Sb-dotierten
SnO2-Schicht durchgeführt. Die Probe wurde zunächst im Vakuum und anschließend bei
0,5Pa Sauerstoﬀdruck bei 400℃ für 16 h bzw. 21 h geheizt. Nach jedem Heizschritt erfolg-
te eine Messung der Oberﬂächenpotentiale und der Ladungsträgerkonzentration (Hall-
Eﬀekt). Die UP-Spektren sind ebenfalls in Abbildung 7.10 dargestellt. Gegenüber der
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Tabelle 7.3.: Lage des Ferminiveaus an der Oberﬂäche sowie Ladungsträgerkonzen-
tration im Volumen der SnO2:Sb-Schicht nach Heizen im Vakuum (reduziert) und in
Sauerstoﬀ (oxidiert).
EF [eV] nHall [cm−3]
reduziert 3,66 2, 66 · 1020
oxidiert 3,24 2, 57 · 1020
undotierten Probe liegt im reduzierten Zustand das Ferminiveau der dotierten Schicht
an der Oberﬂäche höher. Dies zeigt sich neben der größeren Bindungsenergie des Va-
lenzbandmaximums auch im Auftreten einer Emission an der Fermikante. Wie für die
undotierte Schicht weist der Sb-dotierte Film mit einem Ionisationspotential von 8,0 eV
zunächst eine reduzierte Oberﬂäche auf. Die Oxidation resultiert in einer Verschiebung
des Valenzbandmaximums und der Sekundärelektronenkante um 0,4 eV bzw. 1,2 eV zu
geringeren Bindungsenergien. Hieraus ergibt sich ebenfalls eine Zunahme des Ionisati-
onspotentials um 0,8 eV, in welcher sich der Wechsel der Oberﬂächenterminierung wi-
derspiegelt. Die starke Verschiebung des Ferminiveaus an der Oberﬂäche geht hingegen
nicht mit einer entsprechenden Abnahme der Ladungsträgerkonzentration im Volumen
einher. Letztere ändert sich nur geringfügig (vgl. Tabelle 7.3). Würde die Verschiebung
des Ferminiveaus an der Oberﬂäche der im Volumen entsprechen, so wäre hingegen mit
einer Abnahme der Ladungsträgerkonzentration um mehrere Größenordnungen zu rech-
nen. Somit bildet sich während der Oxidation der Oberﬂäche eine Verarmungsrandschicht
aus.
Anhand des Vergleichs beider Heizexperimente wird geschlossen, dass die Bildung von
Akzeptorzuständen an der Oberﬂäche durch Oxidation von der Lage des Ferminiveaus
abhängig ist. Dies steht in Übereinstimmung mit Untersuchungen kathodenzerstäub-
ter SnO2- und SnO2:Sb-Filme [35, 185], die mit unterschiedlichem Sauerstoﬀanteil im
Prozessgas hergestellt wurden. Oﬀensichtlich wird das Auftreten einer negativen Ober-
ﬂächenladung nur für hohe Lagen des Ferminiveaus (dotierte Schichten) beobachtet. Es
scheint plausibel diese Ladung adsorbierten Sauerstoﬀspezies (z. B. O−2 ) zuzuschreiben.
Der für eine Chemisorption nötige Ladungstransfer zwischen der SnO2-Oberﬂäche und
einem physisorbierten Sauerstoﬀmolekül ist in Abbildung 7.11 skizziert. Die Darstellung
macht deutlich, dass ein Transfer nur für ausreichend kleine Austrittsarbeiten des SnO2
zu erwarten ist. Mit fallendem Ferminiveau steigt die Barriere für Elektronen und der
Bedeckungsgrad chemisorbierter Sauerstoﬀspezies nimmt ab. Es ist folglich möglich, dass
im Gegensatz zu dotiertem SnO2 die größere Austrittsarbeit (respektive tiefere Lage des
Ferminiveaus) undotierter Proben eine Chemisorption von Sauerstoﬀ an der Oberﬂäche
behindert. Eine Verarmungsrandschicht ist deshalb für diese Schichten nicht zu beobach-
ten. Gleichzeitig limitiert die Adsorption in diesem Fall den Sauerstoﬀaustausch. Liegt
das Ferminiveau hingegen ausreichend hoch, wie für dotierte Proben, so ist die Adsorp-
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Abbildung 7.11: Schematische Dar-
stellung der Chemisorption an SnO2-
Oberﬂächen. Für hohe Lagen des Fer-
miniveaus (dotiertes Material) ist ein
Ladungstransfer zwischen Substrat und
einem physisorbierten Sauerstoﬀmolekül
möglich (links). Bei niedriger Lage des Fer-
miniveaus (undotiertes Material) tritt eine
Barriere für den Elektronentransfer auf, die
die Chemisorption behindert (rechts).
tion nicht mehr limitierend für den Austausch. Die größere Belegung resultiert nun in
einer Bandverbiegung an der Oberﬂäche.
Es sei angemerkt, dass die Adsorption nur ein Teilschritt der gesamten Austauschreak-
tion ist. Auch Dissoziationsreaktionen und ähnliche für den Einbau von O2−-Ionen in
das SnO2-Gitter relevante Schritte sind höchst wahrscheinlich ebenso abhängig von der
Ladungsträgerkonzentration an der Oberﬂäche. Die beschriebenen Experimente deuten
jedoch darauf hin, dass bereits die Adsorption von Sauerstoﬀ an SnO2-Oberﬂächen in
Abhängigkeit des Ferminiveaus limitierend für den Austausch sein kann. Ein ähnlicher
Mechanismus wurde bereits von Gassenbauer et al. in Zusammenhang mit Untersuchun-
gen des Sauerstoﬀaustauschs an ITO-Oberﬂächen vermutet [27].
7.3. Zusammenfassung
Im Laufe dieses Kapitels wurde der Einﬂuss von Oberﬂächenorientierung und -Terminie-
rung auf die Oberﬂächenpotentiale polykristalliner In2O3- und SnO2-Schichten in Ab-
hängigkeit der Präparationsbedingungen und Nachbehandlungen dargestellt. Beide Ma-
terialien zeigen große Variationen der Lage des Fermi-Niveaus, wobei die Änderungen für
In2O3 in einem deutlich größeren Bereich stattﬁnden. Mit sinkendem Fermi-Niveau wird
ebenfalls für beide Materialien ein Anstieg der Austrittsarbeit beobachtet. Wesentliche
Unterschiede zeigen sich jedoch im Verlauf des Ionisationspotentials. Dotierte und un-
dotierte In2O3-Schichten weisen unabhängig von den Depositionsbedingungen stets ein
Ionisationspotential von 7,6 eV bzw. 7,1 eV auf. Variationen der Austrittsarbeit können
somit ausschließlich auf Verschiebungen des Fermi-Niveaus zurückgeführt werden. Allein
durch stark oxidative Nachbehandlungen kann der Oberﬂächendipol um bis zu ∼ 0, 5 eV
erhöht werden. Die Zunahme der Austrittsarbeit polykristalliner SnO2- und SnO2:Sb-
Schichten ist hingegen im Wesentlichen die Folge eines Anstiegs des Ionisationspotentials
um bis zu ∼ 1 eV. Mit Werten zwischen 7,9 und 8,9 eV, sowohl für dotierte als auch
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undotierte SnO2-Schichten, sind die Ionisationspotentiale außerdem deutlich größer als
für In2O3 und ITO.
Aufgrund der doppelten Valenz des Zinns, wird an SnO2-Einkristallen ein Übergang
zwischen reduzierten Oberﬂächen mit SnO-Stöchiometrie und ihrer oxidierten stöchio-
metrischen Form bei Oxidation beobachtet. Je nach Orientierung wird dieser Wechsel
der Terminierung von einer Erhöhung des Ionisationspotentials um 0,5–1 eV begleitet.
Der an polykristallinen Schichten gemessene Anstieg des Ionisationspotentials um 1 eV
ist demnach zumindest teilweise auf Variationen der Oberﬂächenstöchiometrie zurück-
zuführen. Ein Einﬂuss der Orientierung auf den Oberﬂächendipol wurde bei Messungen
an epitaktischen SnO2-Schichten festgestellt, bedarf allerdings weiterer Überprüfung.
Im Gegensatz zu SnO2- lagen für In2O3-Oberﬂächen bis vor kurzem noch keine orien-
tierungsabhängigen Messungen der Oberﬂächenpotentiale in der Literatur vor. Erstma-
lig konnten so in Zusammenarbeit mit Hohmann die Ionisationspotentiale epitaktischer
In2O3 [100]- und [111]-Schichten bestimmt werden [30, 216]. Der Vergleich mit DFT-
Rechnungen lässt schließen, dass {111}-Oberﬂächen ein Ionisationspotential von 7,0 eV
und {100}-Oberﬂächen eines von 7,7 eV aufweisen. Es wird angenommen, dass in Abhän-
gigkeit der Depositionsbedingungen {111}-Oberﬂächen unter reduzierenden und {100}-
Oberﬂächen unter oxidierenden Bedingungen stabilisiert werden können. Es ist jedoch
davon auszugehen, dass es sich hierbei um eine Besonderheit der verwendeten Herstel-
lungsmethode, der Magnetron-Kathodenzerstäubung, handelt.
Ein Vergleich mit den an polykristallinen In2O3- und ITO-Schichten bestimmten Io-
nisationspotentialen und DFT-Rechnungen legt nahe, dass In2O3 vorwiegend {111}-
Oberﬂächen ausbildet, während Sn-dotierte Schichten eine ⟨100⟩-Orientierung der Ober-
ﬂäche aufweisen. Dies steht in Übereinstimmung mit DFT-Rechnungen, wonach die stö-
chiometrische (111)-Oberﬂäche für undotierte Schichten die thermodynamisch stabilste
Oberﬂäche ist. Ferner werden für diese Orientierung keine Variationen der Stöchiome-
trie und damit ein konstanter Oberﬂächendipol erwartet. Mit steigender Dotierung sagen
DFT-Rechnungen allerdings eine energetische Absenkung der {100}-Oberﬂächen voraus,
was die gute Übereinstimmung der gemessenen Ionisationspotentiale mit dem Wert von
7,7 eV für die In2O3 (100)-Oberﬂäche erklärt. Die nachträgliche Erhöhung des Oberﬂä-
chendipols durch stark oxidative Nachbehandlungen entspricht der theoretischen Vor-
aussage einer Vielzahl verschiedener Terminierungen für diese Orientierung. Zu klären
bleibt jedoch die Frage, warum nicht bereits mit zunehmend oxidierenden Abscheidebe-
dingungen, eine Steigerung des Ip für die dotierten Schichten zu beobachten ist. Auch
die Erhöhung des Oberﬂächendipols der undotierten Schichten durch nachträgliche Be-
handlungen bedarf weiterer Untersuchungen.
Im Hinblick auf die Verwendung von SnO2 und In2O3 als transparente Elektroden in
organischer Elektronik ist eine große Austrittsarbeit bei gleichzeitig hoher Leitfähigkeit
von entscheidender Bedeutung, um die Barriere für die Lochinjektion zu minimieren
7.3. Zusammenfassung 105
11122
3
Abbildung 7.12: Schematische Darstel-
lung einer Grenzﬂäche zwischen einem orga-
nischen Halbleiter (Ellipsen) und einer po-
lykristallinen In2O3-Schicht. Aufgrund der
unterschiedlichen kristallographischen Aus-
richtung (Pfeile) der Körner ist von ver-
schiedenen Oberﬂächenorientierungen (1)
des In2O3 auszugehen. Die Herstellungs-
parameter bestimmen dabei die Orientie-
rungsverteilung. Die starke Orientierungs-
abhängigkeit des Ionisationspotentials führt
zu lateral variierenden Austrittsarbeiten
und zu einer inhomogenen Ladungsträgerin-
jektion (2) in die organische Schicht. (nach
[5], mit freundlicher Genehmigung von John
Wiley & Sons)
und eine ausreichend hohe Querleitfähigkeit zu erzielen. Anhand der Abbildungen 7.6
und 7.7 können die Grenzen der erreichbaren Austrittsarbeiten bei maximaler Dotie-
rung abgeschätzt werden [4, 31, 247]. Für das höchste an ITO-Schichten gemessene
Fermi-Niveau von ∼ 3, 5 eV und einem Ip von 8,1 eV ist mit einer Austrittsarbeit von
4,7 eV zu rechnen, während ausreichend leitfähige Fluor-dotierte SnO2-Schichten (nicht
gezeigt) mit einem Fermi-Niveau von 4,0 eV und einem Ip von 8,9 eV eine Austrittsar-
beit von maximal 5,0 eV aufweisen sollten. Aufgrund der höheren Austrittsarbeit stel-
len SnO2-Dünnschichten eine vielversprechende kostengünstige Alternative zu den meist
verwendeten ITO-Elektroden dar, sofern es gelingt glatte hoch dotierte SnO2-Schichten
herzustellen. Für ITO-Elektroden bleibt festzuhalten, dass eine ⟨100⟩-Orientierung der
Oberﬂäche, aufgrund des höheren Ionisationspotentials gegenüber der (111)-Oberﬂäche
zu bevorzugen ist. Außerdem ist nur für die ⟨100⟩-Orientierung mit einer Oxidation
der Oberﬂäche und damit einer Steigerung der Austrittsarbeit, durch die routinemäßig
durchgeführten Ozon- oder Sauerstoﬀplasmabehandlungen zu rechnen.
Einen weiteren Nachteil von In2O3 stellt die an epitaktischen Schichten gefundene starke
Orientierungsabhängigkeit des Ionisationspotentials dar. Selbst für stark texturierte po-
lykristalline Filme liegen stets auch andere Oberﬂächenorientierungen vor, so dass von
einer lateral inhomogenen Ladungsträgerinjektion in organische Halbleiter auszugehen
ist. Die Situation ist schematisch in Abbildung 7.12 dargestellt. Ausgehend von den für
polykristalline Schichten gezeigten Ionisationspotentialen muss mit Unterschieden der
Austrittsarbeit von ITO-Elektroden bis zu 1 eV gerechnet werden.
Im Betrieb von OLEDs und organischen Solarzellen ist es denkbar, dass die inhomogene
Barrierenausbildung lokal zu hohen Stromdichten führt und zur Ermüdung der Bauteile
beiträgt. Dies könnte u.a. die positiven Auswirkungen organischer [248–252] und anorga-
nischer [252–257] Zwischenschichten auf die Bauteilcharakteristik und Lebensdauer er-
klären. Für einen Großteil dieser Lochinjektionsschichten aus z. B. PEDOT:PSS1, MoO3
1(Poly(3,4-ethylendioxythiophen):Polystyrolsulfonat)
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oder WO3 ist von einer amorphen Struktur und damit einer homogenen Austrittsarbeit
auszugehen. Variierende Barrierehöhen sind somit nicht mehr vorhanden.
Gestützt wird die Annahme inhomogener Injektionseigenschaften durch Strom-Span-
nungs-Mikroskopie (C-AFM2) an ITO-Oberﬂächen [258, 259], die sehr große Unterschie-
de in der Leitfähigkeit polykristalliner Schichten oﬀenbaren. Inwieweit diese Variatio-
nen auf Adsorbate an der Oberﬂäche zurückzuführen sind, kann jedoch nicht abschlie-
ßend beurteilt werden. Erste im Fachgebiet Oberﬂächenforschung durchgeführte C-AFM-
Messungen an polykristallinen ITO-Filmen zeigen lokal ebenfalls große Variationen des
Spitzenstroms. Allerdings konnte bisher ein Einﬂuss der Morphologie auf die Messun-
gen, z. B. in Folge eines verbesserten Kontakts zwischen Spitze und Erhebungen auf
der Oberﬂäche, nicht ausgeschlossen werden. Aufschluss über die lateralen Injektions-
eigenschaften polykristalliner ITO-Elektroden könnte zum einen in situ Untersuchung
mit weiteren Sondenmethoden, wie der Kelvin-Sonden-Mikroskopie (KPFM3), und zum
anderen der Vergleich mit epitaktischen ITO-Elektroden in OLEDs geben.
2engl.: conductive tip atomic force microscopy
3engl.: Kelvin probe force microscopy
8. Sauerstoﬀaustausch unbedeckter Oberﬂächen
Der Sauerstoﬀaustausch an In2O3 und ITO-Oberﬂächen wurde durch die Relaxation der
elektrischen Leitfähigkeit dünner Schichten untersucht. Ausgangspunkt waren Relaxati-
onsmessungen unter Atmosphärendruck, die 2007 von C. Körber an der Northwestern
University, Evanston (USA) in der Arbeitsgruppe von Prof. T. O. Mason durchgeführt
wurden [260]. Aufgrund der langen Messdauern konnten nur sehr wenige Proben un-
tersucht werden, so dass es u. a. Ziel dieser Arbeit war weitere Untersuchungen des
Sauerstoﬀaustauschs bei niedrigeren Temperaturen und Drücken durchzuführen. Die im
Rahmen der vorliegenden Dissertation abgeschlossenen Experimente stellen die ersten
Relaxationsmessungen in Darmstadt dar. Daher wurde auch die nötige Messtechnik kon-
zipiert und installiert, die in Kapitel 6 bereits beschrieben wurde und vor allem eine
verbesserte Messung der Kinetik ermöglichen sollte.
In den folgenden beiden Abschnitten werden Relaxationsmessungen an undotierten und
Sn-dotierten In2O3-Schichten diskutiert. Zunächst sollen jeweils die Relaxationen un-
ter Atmosphärendruck gezeigt werden, die von Körber an der Northwestern University
(USA) gemessen und ausgewertet wurden. Die Daten wurden teilweise bereits in Refe-
renz [35] veröﬀentlicht. Im Anschluss werden die in dieser Arbeit bei niedrigen Drücken
durchgeführten Relaxationen beschrieben. Die Ergebnisse werden abschließend jeweils im
Zusammenhang diskutiert.
Relaxationen unter Atmosphärendruck wurden mit Schichten auf ⟨100⟩-orientierten MgO-
Einkristallen durchgeführt. Die Abscheidung der Schichten erfolgte unter Verwendung ke-
ramischer Targets und RF-Anregung des Plasmas in der Oxidkammer II am DAISY-Mat
(Details der Abscheidung sind in Tabelle A.1 in Anhang A aufgeführt). Als Prozessgas
wurde reines Argon verwendet. Die Substrattemperatur während der Deposition betrug
stets 400℃. Die Messungen wurden hingegen bei 600℃ in einem Rohrofen durchgeführt.
Der Sauerstoﬀpartialdruck wurde mit Ar/O2-Gasgemischen eingestellt. Weitere Details der
Experimente sind in Referenz [35] beschrieben.
Die Untersuchungen bei niedrigen Drücken wurden, sofern nicht anders angegeben, in der
Oxidkammer III durchgeführt (siehe Kapitel 6.1). Die Präparation der Proben erfolgte
ebenfalls durch Magnetron-Kathodenzerstäubung in der Oxidkammer II. Ein Teil der
Schichten wurde auch direkt in der Oxidkammer III abgeschieden und ohne Bruch des
Vakuums im Anschluss gemessen. Als Substratmaterial kamen Quarzglas bzw. YSZ, für
die Präparation epitaktischer Proben, zum Einsatz. Die Abscheidung der Filme erfolgte
ausnahmslos bei 400 ℃. Um morphologische Änderungen der Schichten zu minimieren,
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Abbildung 8.1.: (links) Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit einer 320 nm dicken
In2O3-Schicht in Abhängigkeit des Sauerstoﬀpartialdrucks. Die Messung erfolgte unter
Atmosphärendruck bei 600 ℃ auf einem ⟨100⟩-orientierten MgO-Einkristall. Anhand
der Untergrund-korrigierten grauen Messkurve (siehe Text) wurde aus den stationären
Leitfähigkeiten die Brouwer-Auftragung (rechts) konstruiert (alle nach [260]).
wurde die Depositionstemperatur während der Messungen nicht überschritten. Einen
vollständigen Überblick der in dieser Arbeit durchgeführten Relaxationen bietet An-
hang A und B mit weiteren Messkurven und Tabellen zu den Präparationsbedingungen
der Proben.
8.1. Leitfähigkeitsrelaxation von undotiertem In2O3
8.1.1. Messung unter Atmosphärendruck
Abbildung 8.1 zeigt den Verlauf der elektrischen Leitfähigkeit über der Zeit in Abhän-
gigkeit des Sauerstoﬀpartialdrucks für einen 320 nm dicken In2O3-Film (Probe Nr. 1,
Tabelle A.1). Mit einem Anstieg des Sauerstoﬀpartialdrucks geht stets ein exponentieller
Abfall der Leitfähigkeit einher, der in eine lineare Drift übergeht, wie in Abbildung 8.1
angedeutet. Thermodynamisches Gleichgewicht wird oﬀensichtlich auch nach Tagen nicht
erreicht. Die graue Messkurve wurde durch eine lineare Untergrundkorrektur erhalten.
Hierzu wurde der lineare Verlauf der Relaxation bei pO2 = 98000Pa durch eine Regressi-
onsgerade angepasst. Aus Messungen der Thermoelektrischen Kraft (nicht gezeigt) geht
hervor, dass die Abnahme der Leitfähigkeit auf eine sinkende freie Elektonenkonzentra-
tion zurückgeführt werden kann [260].
Die stationären Leitfähigkeiten nach der Untergrundkorrektur sind gegen den Sauer-
stoﬀpartialdruck in doppelt logarithmischer Darstellung (Brouwer-Auftragung) in Abbil-
dung 8.1 aufgetragen. Der sich ergebende Zusammenhang von σ ∼ p−1/6O2 deutet dabei
auf die Sauerstoﬄeerstelle, als den die Ladungsträgerkonzentration bestimmenden Defekt
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hin (siehe Kapitel 2.1.3). Die Abnahme der Leitfähigkeit mit steigendem Sauerstoﬀpar-
tialdruck könnte somit durch eine sinkende Zahl von Leerstellen, gemäß Gleichung 2.1a
erklärt werden.
8.1.2. Messungen bei niedrigen Drücken
Der Verlauf der elektrischen Leitfähigkeit einer 200 nm dicken In2O3-Schicht (Probe Nr. 2,
Tabelle A.1) in Abhängigkeit des Sauerstoﬀpartialdrucks ist in Abbildung 8.2 zu sehen.
Die Deposition erfolgte mit einem keramischen In2O3-Target, RF-Anregung des Plas-
mas und 20%-Sauerstoﬀ im Prozessgas. Unmittelbar im Anschluss an die Abscheidung
wurde die Messung, ohne Bruch des Vakuums, durchgeführt. Der Sauerstoﬀpartialdruck
wurde zunächst durch Variation des Gesamtdrucks unter Verwendung reinen Sauerstoﬀs
eingestellt. Nach 220 h erfolgte die Messung bei einem konstantem Druck von 10Pa mit
Ar/O2-Gasgemischen, um den Sauerstoﬀpartialdruck einzustellen.
Direkt nach der Deposition wurde ein extremer Anstieg der Leitfähigkeit von 1 S/cm
auf 170 S/cm bei pO2 = 0, 022Pa verzeichnet. Aufgrund des hohen Sauerstoﬀanteils im
Prozessgas während der Abscheidung ist von einem sehr großen Sauerstoﬀgehalt der
Schicht auszugehen. Die Zunahme der Leitfähigkeit im Anschluss an die Deposition ist
somit wahrscheinlich auf einen Sauerstoﬀverlust der Probe zurückzuführen. Nach fast 30 h
ist allerdings noch kein Gleichgewicht erreicht. Eine Erhöhung des Sauerstoﬀdrucks auf
0,074Pa führt zunächst zu einer schnellen Abnahme der Leitfähigkeit und anschließend
zu einer erneuten, deutlich langsameren, Zunahme, während eine weitere Steigerung des
Sauerstoﬀpartialdrucks auf 0,4Pa zu einer monotonen Abnahme der Leitfähigkeit führt.
Im Vergleich zu der zuvor diskutierten Messung unter Atmosphärendruck zeigt auch
dieser Relaxations-Schritt eine lineare Drift, so dass kein Gleichgewichtszustand erreicht
wird.
Im weiteren Verlauf der Messung wurde, wie eingangs beschrieben, der Gesamtdruck
konstant gehalten und die In2O3-Schicht bei 0,1Pa zunächst äquilibriert. Unter der An-
nahme eines Sauerstoﬄeerstellen-Mechanismus nimmt mit der Senkung des Sauerstoﬀ-
partialdrucks die Leitfähigkeit wie erwartet zu und erreicht ein Plateau bei 130 S/cm, wobei
keine Drift zu beobachten ist. Im weiteren Verlauf wurde der Partialdruck schrittweise
auf 2,4 Pa erhöht und anschließend die Reversibilität durch schrittweises Senken bis auf
0,1Pa überprüft. Entsprechend dem bisherigen Verhalten nimmt die Leitfähigkeit mit
steigendem Sauerstoﬀpartialdruck ab bzw. mit sinkendem Partialdruck zu. Auﬀällig ist
jedoch die starke lineare Drift, die vornehmlich bei Erhöhung des Sauerstoﬀpartialdrucks
beobachtet wird. Eine lineare Untergrundkorrektur nach Bestimmung der Steigungen
der einzelnen Relaxationen liefert den in grau dargestellten Verlauf der Leitfähigkeit in
Abbildung 8.2. Weiterhin ist festzuhalten, dass nach 640 h bei pO2 = 1, 47Pa eine plötz-
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Abbildung 8.2.: (Oben) Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit einer 200 nm dicken
In2O3-Schicht bei 400 ℃ in Abhängigkeit des Sauerstoﬀpartialdrucks. Die Messung er-
folgte zunächst 220 h mit reinem Sauerstoﬀ (pO2 = pges). Anschließend wurde der Sauer-
stoﬀpartialdruck bei konstantem Gesamtdruck durch Ar/O2-Gasgemische eingestellt. Die
graue Kurve wurde durch eine lineare Untergrundkorrektur im Bereich von 220–640 h
erhalten. (Unten) Brouwer-Auftragung der korrigierten stationären Leitfähigkeiten im
Bereich von 220–640 h gegenüber dem Sauerstoﬀpartialdruck in doppelt logarithmischer
Auftragung.
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liche Zunahme der Leitfähigkeit stattﬁndet, die mit keinem Messparameter1 korreliert
werden kann. Der im Folgenden beobachtete Verlauf der Leitfähigkeit ist nicht so glatt
und durch ähnliche, wenn auch kleinere, plötzliche Schwankungen gekennzeichnet. Die
graue Untergrund-korrigierte Kurve deutet dennoch (abgesehen von der Drift) auf ein
annähernd reversibles Verhalten hin.
Aus dem korrigierten Verlauf der Leitfähigkeit zwischen 220 h und 640 h erhält man die
ebenfalls in Abbildung 8.2 gezeigte Brouwerauftragung. Im Vergleich zu der Messung
unter Atmosphärendruck wird eine kleinere Steigung von −0, 2 bestimmt, die nicht mit
einem Sauerstoﬄeerstellen-Mechanismus (m = −0, 16) erklärt werden kann.
Die Diskussion der aufgenommenen Messkurve verdeutlicht, dass sich die Probe oﬀen-
sichtlich nicht im thermodynamischen Gleichgewicht beﬁndet. Starke Indizien hierfür sind
die ausgeprägte Drift im zweiten Teil der Messung (t > 220h) und der unregelmäßige
Verlauf für t > 650h. Auch der plötzliche Anstieg der Leitfähigkeit während des zweiten
Relaxationsschritts zu Beginn der Messung (t > 30h) ist mit dem Sauerstoﬄeerstellen-
Modell nicht vereinbar. Es muss daher auch in Betracht gezogen werden, dass die Be-
weglichkeit nicht konstant ist. Für ITO-Schichten, die mit Sauerstoﬀ im Prozessgas ab-
geschieden wurden, konnte dies gezeigt werden (siehe Seite 131). Gestützt wird diese
Vermutung durch die Leitfähigkeits-Relaxation einer weiteren In2O3-Schicht, welche mit
reinem Argon prozessiert wurde und ebenfalls bei 400 ℃ und niedrigen Drücken gemes-
sen wurde (siehe Abbildung B.1 in Anhang B). Diese Probe zeigt keine Drift und einen
sehr regelmäßigen Verlauf. Auf einen weiterführenden Vergleich wird jedoch verzichtet,
da im Verlauf der Messung ein Leck in der Messkammer auftrat. Mit Hilfe der in die-
ser Arbeit konzipierten und weitgehend fertiggestellten Messstände ist es jedoch möglich
Messungen der Beweglichkeit in Zukunft in situ durchzuführen.
8.1.3. Kinetik
Zu Beginn dieser Arbeit lagen nur wenige Untersuchungen zur Sauerstoﬀdiﬀusion in
In2O3 vor. Erste Diﬀusionskoeﬃzienten wurden von Wirtz und Takiar [34] aus Messun-
gen des Ionenstroms durch eine In2O3/YSZ-Membran zwischen 1000–1300 ℃ bestimmt.
Tracer-Diﬀusionskoeﬃzienten wurden später von Ikuma und Murakami [32] im Tempe-
raturbereich von 800–1100 ℃ veröﬀentlicht. Die Untersuchung der Kinetik des Sauer-
stoﬀaustauschs mittels Leitfähigkeitsrelaxationsmessungen wurde 2007 von Körber bei
600 ℃ begonnen und in dieser Arbeit bei niedrigeren Sauerstoﬀpartialdrücken und Tem-
peraturen fortgesetzt. Erstmals wurden auch chemische Diﬀusionskoeﬃzienten von ITO
bestimmt. Diese Ergebnisse werden jedoch erst auf Seite 129 ﬀ. näher beschrieben.
1Kleinere Einbrüche der Leitfähigkeit im bisherigen Verlauf des Experiments bei z. B. t = 190 h oder
310 h können mit geringen Temperaturschwankungen in Verbindung gebracht werden.
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Abbildung 8.3: Relaxation der elek-
trischen Leitfähigkeit einer In2O3-
Probe nach einer plötzlichen Ände-
rung des Sauerstoﬀdrucks von 0,2Pa
auf 0,4Pa in normierter Auftragung.
Die Messung erfolgte in der Oxid-
kammer III bei 400 ℃ (vgl. Abbil-
dung 8.2). Die Relaxationszeit τ kann
aus der Steigung einer Regressionsge-
raden ermittelt werden.
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Neben den im Folgenden präsentierten experimentellen Ergebnissen wurden in jünge-
rer Zeit umfangreiche theoretische Betrachtungen zur Sauerstoﬀdiﬀusion in In2O3 von
Ágoston [23, 239] vorgenommen. Die Migrationsbarrieren für verschiedene Diﬀusionsme-
chanismen wurden hierbei mit Hilfe von DFT-Rechnungen untersucht und makroskopisch
zugängliche eﬀektive Aktivierungsenergien mittels kinetischer Monte-Carlo-Simulationen
berechnet. Entgegen der Erwartung ermöglicht die große Anzahl struktureller Leerstel-
len im Vergleich zur Fluorit-Struktur keine erhöhte Sauerstoﬀdiﬀusion in In2O3. Auch
wenn die zugehörigen Migrationsbarrieren klein sind, bilden die strukturellen Leerstellen
keinen zusammenhängenden Diﬀusionspfad, so dass die Aktivierungsenergie für die Dif-
fusion über Zwischengitterplätze durch weitere größere Barrieren bestimmt ist. Ähnliches
triﬀt auch auf den Leerstellenmechanismus zu.
Für eine Reihe von oxidischen Halbleitern wurde bereits gezeigt, dass aus dem zeit-
lichen Verlauf der elektrischen Leitfähigkeit nach einem Sprung des Sauerstoﬀpartial-
drucks der chemische Diﬀusionskoeﬃzient bestimmt werden kann [35, 261–263]. Vor-
aussetzung ist eine pO2-Abhängigkeit der die Ladungsträgerkonzentration bestimmenden
Punktdefekt-Reaktion. Bei konstanter Beweglichkeit der Ladungsträger kann somit aus
der Leitfähigkeits- auf die Stöchiometrieänderung der Probe geschlossen werden. Dar-
über hinaus muss gegeben sein, dass das transiente Verhalten durch die Diﬀusion der
Defektspezies bestimmt ist und keine den Sauerstoﬀaustausch an der Probenoberﬂäche
limitierenden Prozesse auftreten.
Wird davon ausgegangen, dass die Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit der beiden
In2O3-Proben entsprechend Gleichung 2.1a durch eine Änderung der Sauerstoﬄeerstellen-
Konzentration bestimmt wird, gilt folgende Beziehung [35, 264]:
1− σ(t)− σ0
σ∞ − σ0 =
4
π2
exp
(
− t
τ
)
(8.1)
Die Größen σ0 und σ∞ stehen dabei für die Leitfähigkeit zu Beginn des Sauerstoﬀ-
partialsprungs bzw. für den Wert im neuen Gleichgewicht. Die Relaxationszeit τ kann
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Abbildung 8.4.: Experimentell bestimmte und theoretisch berechnete Diﬀusionsko-
eﬃzienten für In2O3 in Arrehniusauftragung (nach [35]). Eigene und Messungen von
Körber erfolgten mittels Leitfähigkeitsrelaxation bei niedrigen Drücken bzw. unter At-
mosphärendruck. Theoretisch berechnete Werte für zwei verschiedene Diﬀusionsmecha-
nismen wurden mit den von Ágoston veröﬀentlichten Migrationsbarrieren [23, 239] er-
mittelt. Messungen von Wirtz et al. [34] an In2O3:Zr und Tracer-Diﬀusionskoeﬃzienten
von Ikuma et al. [32] für In2O3 ergänzen die Auftragung.
anhand der Steigung der linearen Auftragung des natürlichen Logarithmus der normier-
ten Leitfähigkeit gegen t ermittelt werden (siehe Abbildung 8.3). Die Relaxationszeit ist
dabei mit dem chemischen Diﬀusionskoeﬃzienten Dδ für die Leerstellendiﬀusion und der
Schichtdicke L wie folgt verknüpft [35, 264]:
τ = L
2
π2Dδ
(8.2)
Die auf diese Weise für die beiden In2O3-Schichten bestimmten chemischen Diﬀusions-
koeﬃzienten sind in Abbildung 8.4 zusammen mit Literaturwerten in Abhängigkeit der
Temperatur aufgetragen. Die verschiedenen Diﬀusionskoeﬃzienten wurden, wie eingangs
erwähnt, mit unterschiedlichen Messverfahren ermittelt und sind somit nicht direkt mit-
einander vergleichbar [264]. Dies gilt insbesondere für die Tracer-Experimente mit 18O
von Ikuma und Murakami [32]. Eine Extrapolation der Daten von Wirtz und Takiar
[34] deutet allerdings auf eine gute Übereinstimmung mit den Messungen bei niedrigen
Drücken in dieser Arbeit hin. Die von Körber ermittelten Diﬀusionskoeﬃzienten zeigen
eine etwas größere Abweichung und liegen in derselben Größenordnung wie die in dieser
Arbeit bestimmten Werte2. Beide Datensätze zeigen keine systematische und nur eine
geringfügige Abhängigkeit vom Sauerstoﬀpartialdruck. Wirtz und Takiar [34] konnten
hingegen eine deutliche pO2-Abhängigkeit beobachten, die für Drücke < 1Pa auf einen
Leerstellenmechanismus und für größere Partialdrücke auf Diﬀusion über Zwischengitter-
2Für die Auswertung wurden die Relaxationen der elektrischen Leitfähigkeit nach Untergrundkorrektur
zwischen 220–650 h in Abbildung 8.2 verwendet.
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plätze zurückgeführt wurde. Zu berücksichtigen ist hierbei, dass ihre Proben mit ∼ 1%
Zirkon verunreinigt waren, was einer Dotierung entspricht.
Für beide Mechanismen (V••O , O
′′
i ) hat Ágoston die eﬀektiven Migrationsbarrieren ∆EMeff
und Sprungweiten λeff berechnet. Die Diﬀusionskoeﬃzienten beider Defektspezies lassen
sich daraus wie folgt berechnen:
D = λ2eff ν0 exp
(
−∆E
M
eff
kBT
)
(8.3)
Die Ergebnisse sind unter Annahme einer Sprungfrequenz ν0 von 15THz ebenfalls in
Abbildung 8.4 gezeigt. Es fällt auf, dass die theoretisch berechneten Werte um mehre-
re Größenordnungen über den experimentell ermittelten Werten von Wirtz und Takiar
liegen [34]. Der Grund hierfür ist nicht eindeutig. Zum einen ist es denkbar, dass Unsi-
cherheiten in den Rechnungen zu einer Unterschätzung der Migrationsbarrieren führen.
Zum anderen könnte durch die Ausbildung einer Verarmungsrandschicht der Austausch
an der In2O3-Oberﬂäche limitiert sein [265]. Hierfür gibt es jedoch bisher keine Anhalts-
punkte.
Aufgrund der geringen Anzahl von Messungen scheinen weitere Schlüsse derzeit nicht
möglich. Neben Untersuchungen eines größeren Temperaturbereichs mit einer einzelnen
Probe und der gleichen Messmethode sollte in Zukunft auch ein möglichst großer Sau-
erstoﬀpartialdruckbereich untersucht werden, um aus ggf. bestehenden Abhängigkeiten
auf den Diﬀusionsmechanismus schließen zu können.
8.1.4. Oberﬂächeneﬀekte
Ursächlich für die in den vorangegangenen Abschnitten gezeigte Relaxation der elek-
trischen Leitfähigkeit kann neben einer Änderung der Donatorkonzentration (z. B. die
Bildung und Vernichtung von Sauerstoﬄeerstellen) auch ein Oberﬂächeneﬀekt sein. Der
mit einer Chemisorption von Gasmolekülen einhergehende Ladungstransfer kann z. B. zu
einer Verarmungsrandschicht und einer Abnahme der Ladungsträgerkonzentration füh-
ren (siehe Abbildung 8.5). Dominieren oder beeinﬂussen solche Prozesse die Leitfähigkeit
so kann ggf. das abweichende Verhalten der Messungen unter Normaldruck und bei nied-
rigen Drücken erklärt werden. Ursächlich könnte z. B. ein Einﬂuss des Gesamtdrucks
auf die pO2-Abhängigkeit sein. Im Folgenden soll daher der Einﬂuss einer Bandverbie-
gung an der Oberﬂäche auf die Ladungsträgerkonzentration einer dünnen Schicht näher
untersucht werden.
Tritt eine Bandverbiegung auch an Korngrenzen auf, wird außerdem der Stromtransport
zwischen Körnern durch die Barrierenbildung beeinﬂusst. Die Beschreibung der Mobili-
tät von der Barrierenhöhe und der Breite der Raumladungszone kann dabei im Rahmen
der von Seto [266] und Orton et al. [267] entwickelten Modelle erfolgen. Dieses vor allem
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Abbildung 8.5: Schematische
Darstellung der Abnahme der La-
dungsträgerkonzentration an der
Oberﬂäche einer dünnen Schicht
durch eine Bandverbiegung an
der Oberﬂäche. Hierbei stehen d
für die Schichtdicke, Vd für die
Diﬀusionsspannung, EF für das
Fermi-Niveau, VBM und LBM für
das Valenzbandmaximum bzw. das
Leitungsbandminimum und n(x)
für die Ladungsträgerkonzentrati-
on.
im Zusammenhang mit oxidischen Gassensoren diskutierte Bild soll hier allerdings keine
weitere Berücksichtigung ﬁnden. Die Betrachtungen beschränken sich somit zunächst auf
die von Körber unter Atmosphärendruck gemessene In2O3-Schicht, da für diese Probe
in situ-Messungen der Thermoelektrischen-Kraft keine signiﬁkanten Änderungen der Be-
weglichkeit zeigen. Insbesondere für Proben, die mit Sauerstoﬀ im Prozessgas hergestellt
wurden und eine hohe Konzentration an interstitiellem Sauerstoﬀ aufweisen, kann ein
solcher Einﬂuss allerdings nicht ausgeschlossen werden. Detaillierte Untersuchungen sind
jedoch in Zukunft auch in Darmstadt durch in situ-Messungen der Ladungsträgerkon-
zentration mittels der in Kapitel 6 beschriebenen Aufbauten möglich.
Um abzuschätzen, ob die beobachteten Leitfähigkeitsänderungen alleine mit einer Band-
verbiegung an der Oberﬂäche erklärt werden können, wurde die Änderung der Ladungs-
trägerkonzentration einer dünnen In2O3-Schicht für verschiedene Lagen des Ferminive-
aus an der Oberﬂäche berechnet. Hierzu wurde der Potentialverlauf ϕ(x) durch Lösen
der Poissongleichung, basierend auf einem MATLAB-Programm, numerisch berechnet.
Durch Integration der Ladungsträgerdichte n(x) über der Schichtdicke d wurde im An-
schluss die Ladungsträgerkonzentration der gesamten Schicht n¯ ermittelt:
n¯ = 1
d
∫ d
0
n(x) dx (8.4)
Sämtliche Rechnungen erfolgten dabei unter Berücksichtigung der Fermi-Verteilung (oh-
ne Boltzmann-Näherung) und sind somit auch für die hier betrachteten entarteten Halb-
leiter gültig. Um Abweichungen vom parabolischen Bandverlauf vor allem für hohe Fermi-
Niveaus zu berücksichtigen, besteht die Möglichkeit, beliebige Zustandsdichten vorzuge-
ben. Die verwendete Zustandsdichte für In2O3 wurde von Ágoston mittels DFT berech-
net. Die Bandlücke wurde schließlich zu 2,8 eV angenommen und ihre Temperaturabhän-
gigkeit entsprechend Referenz [69] mit −1× 10−3 eV/K berücksichtigt.
Eingangsparameter für die Rechnungen war neben der Bandverbiegung an der Oberﬂäche
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Abbildung 8.6: Berechnete Ladungs-
trägerkonzentrationen unterschiedlich
dicker In2O3-Schichten in Abhängigkeit
der Bandverbiegung an der Oberﬂäche.
Die numerischen Rechnungen erfolg-
ten ohne Boltzmann-Näherung unter
Annahme einer Dotierkonzentration
von 2 × 1019 cm−3 und der vollstän-
digen Ionisation aller Donatoren. Die
Leitfähigkeiten ergeben sich mit einer
konstanten Beweglichkeit von 40 cm2/Vs.
2.4
2.2
2.0
1.8
1.6
n
x1
01
9  
 
[cm
-
3 ]
0.80.40.0
Diffusionsspannung [eV]
400
360
320
280
Leitfähigkeit [S/cm]
25 nm
50 nm
100 nm
200 nm
Dotierkonz.
2 x 1019 [cm-3]
u. a. die Dotierkonzentration. Vor dem Hintergrund der hohen Ladungsträgerkonzentra-
tionen wurde von der Bildung von Defektbändern ausgegangen. Donatoren wurden somit
als stets ionisiert angenommen. Eine Abschätzung der Größe einer möglichen Bandver-
biegung kann basierend auf den Hochdruck-XPS-Messungen in Kapitel 11.1 erfolgen.
Die gemessenen Verschiebungen waren hierbei stets kleiner als 0,6 eV, so dass in den
Rechnungen eine maximale Diﬀusionsspannung von 0,7 eV angenommen wurde.
In Abbildung 8.6 sind die Ergebnisse für verschiedene Schichtdicken gezeigt. Die ange-
nommene Dotierkonzentration ergibt sich aus einer Abschätzung der Ladungsträgerkon-
zentration anhand der anfänglichen Leitfähigkeit von ∼ 330 S/cm der unter Atmosphären-
druck gemessenen In2O3-Probe (siehe Abbildung 8.1). Angenommen wurde hierbei eine
konstante Beweglichkeit von 40 cm2/Vs. Zu Beginn der Messung wurde somit im redu-
zierten Zustand (bei niedrigem Sauerstoﬀpartialdruck) vom Flachbandfall ausgegangen.
Neben den numerisch berechneten Ladungsträgerkonzentrationen sind in Abbildung 8.6
auch Leitfähigkeiten aufgetragen. Diese ergeben sich aus n¯ unter Annahme desselben
Werts für die Beweglichkeit.
Es wird deutlich, dass für dicke Schichten die Änderung der Ladungsträgerkonzentration
durch die Ausbildung einer Verarmungsrandschicht sehr gering ausfällt. Folglich sind
sich ergebende Leitfähigkeitsänderungen für die 320 nm dicke unter Atmosphärendruck
gemessene In2O3-Probe zu vernachlässigen. Aufgrund des Exponenten der beobachteten
pO2-Abhängigkeit von −1/6 (siehe Abbildung 8.1) liegt daher der Schluss nahe, dass
die Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit, auf eine sich ändernde Konzentration von
Sauerstoﬄeerstellen im Volumen zurückzuführen ist.
Ein alternatives Modell wurde kürzlich von Lany et al. [78] vorgeschlagen. Die Auto-
ren verweisen auf ungewöhnlich hohe Ladungsträgerkonzentrationen dünner In2O3-Filme
gegenüber den an Einkristallen gemessenen Werten (vgl. Tabelle 2.1). Nach ihren DFT-
Rechnungen besitzt die Sauerstoﬄeerstelle im Volumen zwar eine geringe Bildungsent-
halpie, das Donatorniveau liegt jedoch tief in der Bandlücke (siehe auch Kapitel 2.1.3).
Im Gegensatz zu einer älteren Veröﬀentlichung [62] schlagen Lany et al. in ihrer aktuellen
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Abbildung 8.7: In 3d5/2-
Rumpfniveaus einer polykristallinen
In2O3-Schicht aufgenommen bei ei-
nem Druck von 0,1mbar O2 bzw. H2
und einer Temperatur von 400 ℃.
Die Spektren sind normiert und
entlang der Bindungsenergie-Achse
verschoben. Die Messungen erfolgten
mittels Hochdruck-Photoemission an
der ISISS-Anlage des Fritz-Haber-
Instituts am Elektronen-Speicherring
BESSY II in Berlin.
Publikation vor, dass eine Anreicherungsrandschicht ursächlich für die hohen Ladungs-
trägerkonzentrationen in undotierten In2O3-Schichten ist. Dies wird mit der energetisch
sehr ﬂachen Lage von Sauerstoﬄeerstellen an {111}-Oberﬂächen und einer geringeren
Bildungsenthalpie im Vergleich zu Leerstellen im Volumen begründet. Auch Walsh [268]
kommt mittels DFT-Rechnungen zu einem ähnlichen Ergebnis.
Experimentelle Hinweise auf eine hohe Oberﬂächenleitfähigkeit leiten Lany et al. [78]
aus Hall-Eﬀekt-Messungen an epitaktischen ⟨111⟩-orientierten In2O3-Schichten ab. Meh-
rere Reihen mit Filmen variierender Schichtdicke wurden hierfür bei unterschiedlichen
Sauerstoﬀpartialdrücken hergestellt. Die Analyse der gemessenen Ladungsträgerkonzen-
trationen nges mit einem einfachen Zwei-Schichtmodell der Form nges = nV + ηO/d zeigt
sowohl für die Volumenkomponente nV als auch für die Oberﬂächenkomponente ηO eine
Sauerstoﬀpartialdruck-Abhängigkeit von p−1/6O2 . Die Oberﬂächenladungsdichte dominiert
dabei für Schichten, die dünner als 150 nm sind. Es wird geschlussfolgert, dass der Einﬂuss
einer Anreicherungsrandschicht aufgrund innerer Grenzﬂächen vor allem in polykristal-
linen Materialien deutlich höher sein kann.
Die Anreicherung von Elektronen an In2O3-Oberﬂächen wurde bereits von King et al.
[45, 77] und Körber et al. [269] nachgewiesen. Es bleibt allerdings unklar, ob dies ei-
ne intrinsische Eigenschaft des Materials ist. Dagegen sprechen z. B. Hochdruck-XPS-
Messungen einer dünnen In2O3-Schicht, deren In 3d5/2-Rumpfniveaus in Abbildung 8.7
gezeigt sind (Details der Messung werden in Kapitel 5.3 und 11.1 beschrieben). Die Pro-
be wurde hierbei einem Druck von 0,1mbar O2 bzw. H2 bei 400 ℃ ausgesetzt. In der
H2-Atmosphäre ist eine deutliche Asymmetrie der Linienform zu erkennen, welche auf
Anregung von Plasmonen eines freien Elektronengases an der Oberﬂäche zurückzuführen
ist [24]. Die Verlustemissionen werden typischerweise für Bindungsenergien des Valenz-
bandmaximums beobachtet, die größer als die fundamentale Bandlücke von ∼ 2, 9 eV
sind [24]. Folglich liegt unter oxidierenden Bedingungen das Fermi-Niveau in der Band-
lücke und es ist keine Anreicherung von Elektronen an der Oberﬂäche vorhanden, wie
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anhand des symmetrischen Spektrums in O2-Atmosphäre zu erkennen ist. Zumindest un-
ter oxidierenden Bedingungen kann somit eine Anreicherungsrandschicht ausgeschlossen
werden.
Darüber hinaus konnte Gassenbauer [24] mit XPS-Messungen zeigen, dass ein Kontakt
einer sauerstoﬀreichen ITO-Schicht mit Luft zu einer Erhöhung des Fermi-Niveaus an
der Oberﬂäche um ∼ 500meV führt. Auch Brinzari et al. [270] haben eine Erhöhung des
Fermi-Niveaus an der Oberﬂäche nach Adsorption von Wasser mittels Photoelektronen-
spektroskopie gemessen. Die Ausbildung einer Bandverbiegung an der Oberﬂäche kann
somit auch durch Adsorbate an der Oberﬂäche hervorgerufen werden und ist oﬀenbar
keine intrinsische Eigenschaft des Materials.
Der Einﬂuss der Oberﬂächenleitfähigkeit wurde auch von Bierwagen et al. [271] näher
beleuchtet. Hierzu wurden epitaktische In2O3-Schichten vor und nach einer Sauerstoﬀ-
plasmabehandlung mittels XPS- und Hall-Eﬀekt-Messungen untersucht. Durch die Kom-
bination beider Methoden konnte gezeigt werden, dass das Fermi-Niveau an der Ober-
ﬂäche vor der Behandlung ∼ 250meV höher liegt als im Volumen. Nach Oxidation der
Oberﬂäche wurde hingegen eine Verarmungsrandschicht beobachtet. Die Abnahme der
Ladungsträgerkonzentration der gesamten Schicht ist dabei nur sehr gering. Bierwagen
et al. [271] leiten daraus einen Flächenwiderstand der Anreicherungsrandschicht vor der
Oxidation von 45 kΩ/ ab.
Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass der Einﬂuss eines Oberﬂächeneﬀekts
auf die Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit von undotiertem In2O3 im Rahmen der
idealisierten Betrachtungen nicht wahrscheinlich ist. Eine Änderung der Ladungsträger-
konzentration durch die Ausbildung einer Verarmungsrandschicht ist nur für sehr dünne
Schichten relevant, wie die numerischen Rechnungen zeigen. Zu berücksichtigen bleibt
jedoch, dass die Ladungsträgerkonzentration stärker sinken kann sofern auch eine Ver-
armung an Korngrenzen auftritt. Dies kann darüber hinaus auch zu einer Änderung der
Mobilität durch die Ausbildung von Barrieren für den Transport führen. Die an dünnen
In2O3-Filmen beobachteten Anreicherungsrandschichten sind oﬀenbar keine intrinsische
Eigenschaft sondern eine Folge der Präparationsbedingungen. Ein Einﬂuss auf die Leit-
fähigkeitsänderungen kann jedoch nicht ausgeschlossen werden. Abschließende Aussagen
können in Zukunft durch den Vergleich von XPS- mit Hall-Eﬀekt-Messungen vor und
nach Heizschritten bei verschiedenen Sauerstoﬀpartialdrücken getroﬀen werden.
8.1.5. Dotierung mit Wasserstoﬀ
Die mitunter hohen Leitfähigkeiten transparenter Oxide ohne gezielte Dotierung ist nach
wie vor Gegenstand intensiver Diskussionen [62, 75, 78, 272]. Eine Reihe theoretischer
Arbeiten [62, 75, 78] spricht gegen eine intrinsische Ursache. Neben Punktdefekten wird
dabei auch Wasserstoﬀ als unbeabsichtigte Dotierquelle von mehreren Autoren favorisiert
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Abbildung 8.8: Bildungsenthalpie von
Wasserstoﬀ auf einem Zwischengitterplatz
in Abhängigkeit des Ladungszustands und
des Fermi-Niveaus (Adapted by permission
from Macmillan Publishers Ltd: Nature
[274], copyright 2003). Die Umladungs-
punkte H(0/−) und H(+/0) sowie der
Übergangspunkt H(+/−) sind markiert.
Die schematische Darstellung illustriert den
amphoteren Charakter von Wasserstoﬀ,
der eine Dotierung vieler Materialien
kompensiert.
[71–75, 272–277]. Vor allem im Restgas von Vakuum-Prozessen ﬁndet sich Wasserstoﬀ,
so dass insbesondere die hohen Ladungsträgerkonzentrationen in dünnen Filmen erklärt
werden könnten.
Wasserstoﬀ verhält sich in den meisten Halbleitern amphoter und kann sowohl die Do-
tierung kompensierende Donator- als auch Akzeptor-Zustände bewirken [274, 278]. Die
Bildungsenthalpie des neutralen Zustands liegt in der Regel höher als die der beiden ge-
ladenen Defekte (siehe Abbildung 8.8). In Abhängigkeit der Position des Fermi-Niveaus
zwischen den beiden Umladungspunkten H(0/−) und H(+/0) wirkt Wasserstoﬀ somit
entweder als Akzeptor oder Donator. Die relative Lage des Übergangspunkts H(+/−)
zu den Bandkanten bestimmt dabei, ob das Fermi-Niveau durch Wasserstoﬀdotierung in
der Bandlücke gepinnt wird. Auf einer absoluten Energieskala ist die Lage des Pinning-
Niveaus materialunabhängig [274, 278]. Für viele transparente leitfähige Oxide mit großer
Elektronegativität beﬁndet sich der Übergangspunkt H(+/−) nahe am oder sogar im
Leitungsband. Folglich wird vermutet, dass Wasserstoﬀ auch in den n-leitenden Muster
TCOs ZnO, SnO2 und In2O3 ein Donator ist.
Neben einer Vielzahl theoretischer Publikationen [272–274] konnte auch in experimentel-
len Arbeiten zuerst für ZnO [275] nachgewiesen werden, dass Wasserstoﬀ einen ﬂachen
Donator-Zustand in transparenten leitfähigen Oxiden bildet. Die gleiche Beobachtung
haben King et al. [71, 276] mittels Myonium-Spin-Rotation und -Relaxation später für
SnO2, In2O3 und Ga2O3 gemacht. Weitere experimentelle Hinweise, dass Wasserstoﬀ als
Donator in In2O3 wirkt, geben Arbeiten von Koida et al. [72–74]. Durch gezielte Erhöhung
des H2O-Partialdrucks während der Magnetron-Kathodenzerstäubung eines keramischen
In2O3-Targets konnten die Autoren die Ladungsträgerkonzentration um eineinhalb bis
zwei Größenordnungen auf ∼ 2× 1020 cm−3 steigern. Die In2O3-Schichten zeigten dabei
sehr hohe Mobilitäten von bis zu 130 cm2/Vs, die nach der Interpretation der Autoren im
Wesentlichen durch Phononenstreuung limitiert waren.
Nach Van de Walle et al. [75, 277] sind die experimentellen Beobachtungen für ZnO und
In2O3 sowohl mit interstitiellem (Hi), als auch durch substitutionell auf Sauerstoﬀplät-
zen eingebautem Wasserstoﬀ (HO) zu erklären. Im letzt genannten Fall geht ein einzelnes
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Abbildung 8.9: Anstieg der elektri-
schen Leitfähigkeit einer 200 nm di-
cken In2O3-Schicht nachWechsel von ei-
ner Sauerstoﬀ zu einer Wasserstoﬀatmo-
sphäre. Der Gesamtdruck betrug jeweils
0,001Pa. Die Messung erfolgte bei einer
Substrattemperatur von ∼ 40 ℃.
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Wasserstoﬃon eine Multizentrenbindung zu mehreren Metallatomen ein, die durch sehr
hohe Bindungsenergien gekennzeichnet ist. Diese Komplexierung von Wasserstoﬃonen
mit Sauerstoﬄeerstellen steht auf den ersten Blick nicht im Widerspruch mit der be-
obachteten Sauerstoﬀpartialdruckabhängigkeit der Leitfähigkeit beider Oxide, die durch
interstitiellen Wasserstoﬀ nicht erklärt werden kann.
Vor dem Hintergrund der bisherigen Diskussion kann ein Einﬂuss von Wasserstoﬀ auf
die Dotierung und damit auf die Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit dünner In2O3-
Schichten nicht ausgeschlossen werden. Insbesondere der Einﬂuss von Wasserstoﬀ und
Wasser im Restgas bei der zuvor beschriebenen Messung in der Vakuumkammer bedarf
weiterer Untersuchungen. Im Anschluss an die in Abbildung 8.2 gezeigte Relaxation
wurde deshalb die Messung in Wasserstoﬀatmosphäre fortgesetzt. Um sicher zu stellen,
dass eine Zersetzung der Probe unter Bildung metallischen Indiums auszuschließen ist,
wurde eine Substrattemperatur von ∼ 40 ℃ gewählt. Die Sauerstoﬀdiﬀusion ist somit
kinetisch gehindert [23]. Allein eine Reduktion der Oberﬂäche kann nicht ausgeschlossen
werden.
Die Messung ist in Abbildung 8.9 gezeigt. Die Probe wurde zunächst bei 400 ℃ und
0,001Pa Sauerstoﬀ äquilibriert (nicht gezeigt). Anschließend wurde die Schicht auf∼ 40 ℃
abgekühlt und ein Druck von 0,001Pa Wasserstoﬀ eingestellt. Innerhalb von 80 h ist ein
Anstieg der Leitfähigkeit von etwa 21% zu verzeichnen, wobei keine Sättigung erreicht
wird.
Grundsätzlich ist es möglich, dass die Erhöhung der Leitfähigkeit auch mit einem Ober-
ﬂächeneﬀekt z. B. durch Adsorption oder Reduktion der Oberﬂäche erklärt werden kann.
Untersuchungen von Bielz et al. [279] an In2O3-Pulvern weisen z. B. auf eine Reduktion
der Oberﬂäche bereits bei Temperaturen kleiner als 130 ℃ hin. Wird folglich angenom-
men, dass die Erhöhung der Leitfähigkeit auf eine Bandverbiegung an der Oberﬂäche
zurückzuführen ist, wäre eine Diﬀusionsspannung von −0, 9 eV nötig. Diese Abschätzung
erfolgte analog zu den im vorangegangenen Abschnitt beschriebenen numerischen Rech-
nungen unter der Annahme einer konstanten Beweglichkeit von 40 cm2/Vs. Hochdruck-
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XPS-Messungen einer dünnen In2O3-Schicht, die bei 400 ℃ in Sauerstoﬀ und Wasser-
stoﬀ bei einem Druck von 10Pa durchgeführt wurden, zeigen hingegen Verschiebungen
des Fermi-Niveaus von maximal 0,4–0,5 eV. Dieses Ergebnis spricht gegen einen alleini-
gen Adsorptionseﬀekt und für eine Dotierung der Schicht mit interstitiellem Wasserstoﬀ.
Es muss allerdings berücksichtigt werden, dass die Betrachtung erneut Korngrenzeﬀekte
vernachlässigt.
Um die Bildung von metallischem Indium an der Oberﬂäche der relaxierten Probe auszu-
schließen, wurden nachträglich XPS- und AFM-Untersuchungen durchgeführt. Es konnte
weder eine metallische Komponente in den In 3d5/2-Spektren noch topographisch eine
Inselbildung beobachtet werden. Allerdings musste die Probe vor den XPS-Messungen
kurzzeitig an Luft gebracht werden. Eine nachträgliche Oxidation der Oberﬂäche kann
daher nicht ausgeschlossen werden. Während der Hochdruck-XPS-Messungen, die in situ
bei deutlich höherer Temperatur und höherem Wasserstoﬀdruck erfolgten, wurde jedoch
keine Bildung metallischen Indiums beobachtet. Allerdings ist auch hier nicht gesichert,
dass kleine metallische Inseln oder nadelförmige Ausscheidungen aufgrund geringerer Flä-
chenanteile an der Probenoberﬂäche zu erkennen wären. In den Untersuchungen von Bielz
et al. [279] wurde jedoch erst ab 230℃ die Bildung metallischen Indiums beobachtet. So-
mit scheint die Bildung einer metallischen Indiumlage an Oberﬂächen und Korngrenzen
bei 40 ℃ eher unwahrscheinlich.
Eine abschließende Beurteilung im Hinblick auf die Rolle von Wasserstoﬀ als Dotand
in In2O3 kann an dieser Stelle nicht erfolgen. Sofern nur Oberﬂächeneﬀekte betrachtet
werden scheint die Dotierung mit Wasserstoﬀ die einzig plausible Erklärung für den hier
beschriebenen Anstieg der Leitfähigkeit. Es sei jedoch nochmals darauf verwiesen, dass
Korngrenzeﬀekte nicht berücksichtigt wurden.
8.1.6. Zusammenfassung und Diskussion
Sowohl die von Körber unter Normaldruck gemessene In2O3-Schicht, als auch die in dieser
Arbeit bei niedrigeren Drücken untersuchte Probe zeigen Relaxationen der elektrischen
Leitfähigkeit in Abhängigkeit des Sauerstoﬀpartialdrucks. Mit steigendem Partialdruck
nimmt die Leitfähigkeit ab, mit sinkendem Partialdruck nimmt sie wieder zu. Grund-
sätzlich kann dieses Verhalten mit der Vernichtung bzw. Bildung von Sauerstoﬄeerstel-
len erklärt werden (siehe Gleichung 2.1a). Die dazugehörige pO2-Abhängigkeit der sta-
tionären Leitfähigkeiten im thermodynamischen Gleichgewicht wurde von Körber auch
beobachtet. Die Messung einer In2O3-Schicht bei niedrigeren Sauerstoﬀpartialdrücken
in dieser Arbeit liefert hingegen eine zu kleine Steigung. Beide Messungen zeigen eine
Drift, die jedoch für die bei niedrigen Drücken gemessene Probe deutlich ausgeprägter
ist. Außerdem entspricht der Verlauf der Leitfähigkeit dieser Schicht nicht dem erwarte-
ten exponentiellen Abfall/Anstieg (plötzliche Schwankungen), so dass oﬀensichtlich kein
Gleichgewichtsverhalten beobachtet wird.
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Mögliche Ursachen für das abweichende Verhalten ergeben sich ggf. aus folgenden Un-
terschieden der beiden Messungen:
• Die Temperaturen beider Messungen stimmen nicht überein. Es ist denkbar, dass
aufgrund der schnelleren Diﬀusion bei 600 ℃ (Messung unter Normaldruck) z. B.
morphologische Umordnungen bereits kurz nach der Aufwärmphase abgeschlossen
sind und den weiteren Verlauf der Relaxation nicht beeinﬂussen, während dies bei
400 ℃ (Messung bei niedrigen Drücken) nicht gegeben ist.
• Für die Präparation der In2O3-Schichten kamen unterschiedliche Substrate zum
Einsatz. Während die Abscheidung auf Quarzglas in polykristallinen Filmen re-
sultiert (diese Arbeit), konnte gezeigt werden, dass die von Körber auf MgO-
Einkristallen deponierten Schichten quasi epitaktisch aufwachsen (siehe Kapitel 9.1).
Ein Einﬂuss morphologischer Umordnungen auf die Relaxation der elektrischen
Leitfähigkeit ist somit für die von Körber unter Normaldruck gemessene Probe
weniger wahrscheinlich.
• Auch die Präparation der Schichten erfolgte unter verschiedenen Bedingungen. So
wurde die in dieser Arbeit untersuchte Probe mit einem hohen Sauerstoﬀanteil im
Prozessgas prozessiert. Der Vergleich mit Hall-Eﬀekt-Messungen an ITO-Schichten
(siehe Seite 131) lässt vermuten, dass die Präparation mit Sauerstoﬀ zu einer Än-
derung der Beweglichkeit führen könnte. Für die von Körber unter reduzierenden
Bedingungen abgeschiedene Probe, kann dies anhand von in situ-Messungen der
thermoelektrischen Kraft ausgeschlossen werden.
• Der Gesamtdruck variiert zwischen den beiden Messungen. Die Untersuchungen in
dieser Arbeit fand bei Drücken ≤ 10Pa statt, die Messungen von Körber erfolg-
ten hingegen unter Normaldruck. Inwieweit der Gesamtdruck einen Einﬂuss auf
Adsorption und Austausch hat ist nicht klar. Eine systematische Untersuchung ist
jedoch in Zukunft mittels der neuen Aufbauten möglich (siehe Kapitel 6).
Experimentelle Arbeiten zur Defektchemie von In2O3 [47–50, 280] fügen sich zu keinem
einheitlichen Bild. Zur besseren Vergleichbarkeit der veröﬀentlichten Ergebnisse, sind in
Tabelle 8.1 die mittels Leitfähigkeitsmessungen bestimmten Exponenten m der Form
σ ∝ p−1/mO2 (8.5)
zusammen mit den Temperatur- und pO2-Bereichen aufgeführt. Es fällt auf, dass eine
große Variation der Exponenten beobachtet wird. Den für Sauerstoﬄeerstellen typischen
Wert von −1/6 beobachten de Wit et al. [48, 49] und Körber. Bak et al. [50] beschreiben
hingegen einen Zusammenhang der Form m ∝ 1/T in einem Bereich von 600–850 ℃,
so dass erst für hohe Temperaturen m = 6 ist. Mit sinkender Temperatur nimmt die
Abweichung immer weiter zu und m wird größer als 8. Eine für den Sauerstoﬄeerstellen-
Mechanismus zu geringe pO2-Abhängigkeit der elektrischen Leitfähigkeit wird auch von
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Ohya et al. [280] beschrieben. Die Autoren ﬁnden einen m-Wert von 10–11 in einem
sehr großen pO2-Bereich. Allerdings fanden ihre Messungen bei hohen Temperaturen von
800–850 ℃ statt. Kleinere Werte als 6 werden hingegen von Rupprecht [47] und in dieser
Arbeit beobachtet. Im Gegensatz zu dieser Arbeit fanden die Messungen von Rupprecht
ebenfalls bei hohen Temperaturen von 760 ℃ statt.
Im Rahmen experimenteller Genauigkeiten ist mitunter nur schwer zwischen Werten von
m = 6 bzw. 5 zu unterscheiden [53]. Die Abweichungen, die Ohya et al. [280] und Bak
et al. [50] feststellen sind allerdings zu groß, um mit Messunsicherheiten erklärt werden
zu können. Während Bak et al. keine Erklärung für die beobachtete T -Abhängigkeit
von m geben, postulieren Ohya et al. die Bildung von Defekt-Assoziaten aus Indium-
und Sauerstoﬀ-Ionen auf Zwischengitterplätzen (In•••i O′′i ). Da jedoch der resultierende
Exponent von −1/8 die experimentellen Abhängigkeiten nicht gut wiedergibt und die
Bildungenthalpie von In•••i -Defekten sehr groß sind [23, 62] erscheint diese Erklärung
wenig plausibel.
Aus der Summe der veröﬀentlichten Arbeiten sind keine systematischen Abhängigkeiten
ersichtlich. Werden jedoch die Ergebnisse von Ohya et al. nicht berücksichtigt, scheint m
tendenziell für hohe Temperaturen den Wert 6 anzunehmen. Da i. d. R. keine Messkurven
veröﬀentlicht werden, die das transiente Verhalten der Proben zeigen, fällt eine abschlie-
ßende Beurteilung, ob sich die Proben bei tieferen Temperaturen im thermodynamischen
Gleichgewicht beﬁnden, schwer. Dies gilt insbesondere für den Hinweis der meisten Au-
toren [47–50], dass für Temperaturen kleiner als 400–500 ℃ keine reproduzierbaren Er-
gebnisse erzielt wurden. Hierbei bleibt unklar wie viel „Geduld“ die Experimentatoren
aufgebracht haben, um den Proben genügend Zeit zu geben, einen stationären Zustand
zu erreichen (vgl. die Messdauern der in dieser Arbeit durchgeführten Leitfähigkeits-
Relaxationen).
Schließlich muss berücksichtigt werden, dass sich die Präparation der verschiedenen Pro-
ben stark unterscheidet. Neben einem möglichen Einﬂuss der Beweglichkeit auf die Mes-
sungen, muss auch in Betracht gezogen werden, dass Verunreinigungen vorliegen, de-
ren Defekt-Reaktionen dominieren. Aufgrund der zur Herstellung eingesetzten Vakuum-
Prozesse könnte darüber hinaus der bereits ausführlich diskutierte Einﬂuss von Wasser-
stoﬀ für dünne Schichten relevant sein.
Die Diskussion verdeutlicht, dass viele experimentelle Beobachtungen nicht mit dem ein-
fachen Sauerstoﬄeerstellen-Modell erklärt werden können. Umfangreiche Untersuchun-
gen in einem großen pO2- und Temperaturbereich sind daher nach wie vor nötig. Wie
mehrfach betont, setzt eine systematische Untersuchung dabei die direkte Messung der
Ladungsträgerkonzentration voraus. Aufgrund der langsamen Kinetik bei niedrigen Tem-
peraturen müssen zudem ausreichend Messkapazitäten vorhanden sein. Die Vorausset-
zungen für solche Studien wurden im Rahmen dieser Arbeit geschaﬀen (siehe Kapitel 6).
Die Messung dünner Schichten stellt in diesem Zusammenhang den einzig praktikablen
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Tabelle 8.1.: Übersicht von Leitfähigkeits-Relaxationen in der Literatur und dieser
Arbeit. Der Exponent der bestimmten pO2 -Abhängigkeit ergibt sich entsprechend −1/m.
Der Zusatz O steht für die thermische Oxidation einer Indium-Schicht, der Parameter
S für die Herstellung mittels Kathodenzerstäubung
Probe log(pO2/[Pa]) T [℃ ] m Autor [Referenz]
Pellet 2 bis 5 800 6, 0 de Wit[48, 49]
Pellet −10 bis 5 800–850 10, 8–9, 9 Ohya [280]
Schicht (O) 1 bis 5 760 5, 3 Rupprecht [47]
Schicht (S) 2, 9 bis 3 530 0, 8 Bak [50]
3, 2 bis 4, 3 129, 5
1 bis 4, 5 580–850 8, 7–6, 0
Schicht (S) −1 bis 5 600 6, 0 Körber
Schicht (S) −1, 7 bis −0, 7 400 5, 0 eigene Messung
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Abbildung 8.10.: (links) Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit einer 220 nm dicken
ITO-Schicht in Abhängigkeit des Sauerstoﬀpartialdrucks. Die Messung erfolgte unter
Atmosphärendruck bei 600 ℃ auf einem ⟨100⟩-orientierten MgO-Einkristall. (rechts)
Brouwer-Auftragung der stationären Leitfähigkeiten gegenüber dem Sauerstoﬀpartial-
druck in doppelt logarithmischer Auftragung (alle nach [260]).
Weg dar. Um mögliche Oberﬂächeneﬀekte zu reduzieren wäre jedoch auch die Messung
von Einkristallen bei höheren Temperaturen wünschenswert. Problematisch könnten je-
doch die typischerweise hohen Verunreinigungen sein, sofern das Wachstum aus der
Schmelze erfolgt.
8.2. Leitfähigkeitsrelaxation von Sn-dotiertem In2O3
8.2.1. Messung unter Atmosphärendruck
Die Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit einer 220 nm dicken ITO-Schicht (Probe
Nr. 4, Tabelle A.1) mit einem Sn-Anteil von ∼ 9At.% ist in Abbildung 8.10 gezeigt. Im
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Abbildung 8.11.: Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit einer 270 nm dicken ITO-
Schicht in Abhängigkeit des Sauerstoﬀdrucks (pO2 = pges) bei 400 ℃. Zu beginn der
Messung wurde die Probe im Vakuum äquilibriert. Eine nicht zuzuordnende Schwan-
kung der Leitfähigkeit im vorletzten Relaxationsschritt ist markiert.
Vergleich zu der undotierten Probe in Abbildung 8.1 führt die Sn-Dotierung zu einer Er-
höhung der Leitfähigkeit um etwa eine Größenordnung in dem untersuchten pO2-Bereich.
Ähnlich wie für die undotierte Schicht wird mit steigendem Sauerstoﬀpartialdruck eine
Abnahme der Leitfähigkeit beobachtet. Auﬀällig ist, dass die Relaxation bei pO2 = 1, 6Pa
eine starke lineare Drift zeigt, die bei den übrigen Partialdrücken nicht vorhanden ist.
Dieses Verhalten wird von Körber [281] auf Schwierigkeiten bei der Einstellung des Sau-
erstoﬀpartialdrucks zurückgeführt. Auch bei pO2 = 100Pa wird kein stationärer Zustand
erreicht. Die Leitfähigkeit durchläuft zunächst ein Minimum und steigt anschließend wie-
der leicht an. Parallele Messungen der thermoelektrischen Kraft (nicht gezeigt) zeigen
auch für diese Probe, dass die Änderung der Leitfähigkeit auf eine sich ändernde La-
dungsträgerkonzentration zurückzuführen ist [260].
Eine Brouwer-Auftragung der stationären Leitfähigkeiten und des Minimums bei pO2 =
100Pa ist in Abbildung 8.10 gezeigt. Aufgrund der starken Drift bei pO2 = 1, 6Pa wur-
de diese Relaxation nicht berücksichtigt. Die Steigung der Regressionsgeraden beträgt
−1/8 und entspricht dem von Frank und Köstlin [84] bestimmten Exponenten der pO2-
Abhängigkeit der Leitfähigkeit Sn-dotierter In2O3-Schichten (siehe Kapitel 2.1.3). Unter
Annahme der Bildung der von Frank und Köstlin postulierten (2 Sn•InO′′i )×-Defektcluster
kann die Abnahme der Leitfähigkeit auf eine Kompensation aktiver Sn-Dotanden durch
interstitiellen Sauerstoﬀ, entsprechend Gleichung 2.4, zurückgeführt werden.
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Abbildung 8.12.: Einzelne Verläufe der elektrischen Leitfähigkeit einer 56 nm dicken
ITO-Schicht nach Sprüngen des Sauerstoﬀdrucks. Die Messung erfolgte bei 400 ℃. Die
Abscheidung der Probe wurde mit 10% Sauerstoﬀ im Prozessgas durchgeführt.
8.2.2. Messungen bei niedrigen Drücken
Die Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit einer polykristallinen 270 nm dicken ITO-
Schicht (Probe Nr. 5, Tabelle A.1) in Abhängigkeit des Sauerstoﬀdrucks ist in Abbil-
dung 8.11 zu sehen. Die Schicht wurde mit reinem Argon als Prozessgas hergestellt und
zunächst im Vakuum äquilibriert (nicht gezeigt). Im weiteren Verlauf erfolgte die Mes-
sung mit reinem Sauerstoﬀ durch Variation des Gesamtdrucks.
Mit steigendem Sauerstoﬀdruck ist eine Abnahme der elektrischen Leitfähigkeit zu ver-
zeichnen. Wird der Sauerstoﬀdruck erniedrigt steigt die Leitfähigkeit erneut an. Allein
die ersten beiden Relaxationsschritte zeigen einen monoton fallenden Verlauf. Während
der übrigen Schritte durchläuft die Leitfähigkeit ein Minimum bzw. Maximum bevor
sich eine Sättigung abzeichnet. In besonders ausgeprägter Form kann dies im letzten
Relaxationsschritt beobachtet werden. Die Relaxation bei 1,1 Pa zeigt eine zusätzliche
Schwankung, die in Abbildung 8.11 markiert ist und mit keinem Parameter korreliert
werden kann (z. B. einer Temperaturschwankung). Dem ersten und letzten Relaxations-
schritt bei 0,005Pa scheint weiterhin eine lineare Drift mit negativer Steigung überlagert.
Schließlich bleibt festzustellen, dass eine Brouwerauftragung keinen eindeutigen linearen
Zusammenhang ergibt. Die Probe scheint folglich das thermodynamische Defektgleich-
gewicht nicht zu erreichen.
Ähnliche Beobachtungen wurden für weitere ITO-Filme gemacht. In Abbildung 8.12 sind
beispielhaft verschiedene Relaxationsschritte einer 56 nm dicken polykristallinen Schicht
gezeigt, die mit 10% Sauerstoﬀ im Prozessgas abgeschieden wurde (Probe Nr. 6, Ta-
belle A.1). Die in (a) und (c) gezeigten Verläufe sind typisch für die in dieser Arbeit
untersuchten ITO-Filme. Oﬀensichtlich ﬁndet eine Überlagerung zweier unterschiedlich
schneller Prozesse statt, deren Partialdruckabhängigkeit entgegengerichtete Auswirkung
auf die Leitfähigkeit hat. Die Tatsache, dass dieses Verhalten praktisch ausnahmslos mit
Sn-dotierten Proben beobachtet wird, lässt vermuten, dass der zweite langsamere Prozess
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auf eine Kationen-Diﬀusion zurückzuführen ist. Der zunächst schnelle Abfall der Leitfä-
higkeit in Abbildung 8.12 (a) kann mit der Diﬀusion von Sauerstoﬀ in die Schicht erklärt
werden. Aufgrund der Bildung neutraler Defektcluster der Form (2 Sn•InO′′i )× [84] werden
in diesem Stadium Sn-Donatoren kompensiert und die Ladungsträgerkonzentration sinkt.
Mit steigendem Sauerstoﬀgehalt in der Probe steigt allerdings auch die Sn-Löslichkeit
[24, 26]. In der Folge könnte an der Oberﬂäche und an Korngrenzen segregiertes Zinn
[24, 26, 222, 223] in das Korninnere diﬀundieren und zu einem verzögerten Anstieg der La-
dungsträgerkonzentration führen. Ganz analog könnte der Verlauf in Abbildung 8.12 (c)
nach Erniedrigung des Sauerstoﬀdrucks erklärt werden. Dieses Modell steht nicht im Wi-
derspruch zu berechneten Migrationsbarrieren [23, 239], wonach die Kationen- gegenüber
der Anionen-Diﬀusion voraussichtlich deutlich langsamer abläuft.
Die Relaxation in Abbildung 8.12 (b) lässt sich allerdings nicht mit diesem Ansatz er-
klären. Zunächst ähnelt die Kurve der von Schritt (a). Im weiteren Verlauf sinkt die
Leitfähigkeit allerdings wieder, um in einen unregelmäßigen Verlauf überzugehen, der
nicht vollständig gezeigt ist. Die Schicht scheint folglich das thermodynamische Defekt-
gleichgewicht auch nach Tagen nicht zu erreichen. Hierfür spricht ebenfalls eine starke
lineare Drift, die in weiteren Relaxationsschritten auftritt (nicht gezeigt). Die Schwan-
kung der elektrischen Leitfähigkeit in Schritt (b) gibt Anlass zu der Vermutung, dass die
Schicht trotz gleicher Temperatur während Abscheidung und Messung morphologisch
nicht stabil ist. Ein weiterer Hinweis hierauf kann in dem Unterschied der stationären
Leitfähigkeiten der Teilschritte (a) und (b) gesehen werden.
Gegenüber Schichten, die unter reduzierenden Bedingungen hergestellt wurden, zeigt die
mit Sauerstoﬀ abgeschiedene Probe die beschriebenen Phänomene in sehr ausgeprägter
Form. Dennoch wurden vergleichbare Beobachtungen auch für ITO-Schichten gemacht,
die unter anderen Bedingungen abgeschieden wurden. Um die Vermutung eines Einﬂusses
morphologischer Änderungen auf die Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit zu untersu-
chen, wurden weitere Heizexperimente mit polykristallinen ITO-Schichten durchgeführt,
die noch im weiteren Verlauf und in Kapitel 9.2 beschrieben werden.
8.2.3. Relaxation epitaktischer ITO-Schichten
Wie in Kapitel 9.2 dargelegt, weisen polykristalline Schichten, die mit und ohne Sauer-
stoﬀ im Prozessgas hergestellt wurden unterschiedliche Vorzugsorientierungen auf. So-
fern die Oberﬂächenenergie Triebkraft für die Ausbildung der Textur ist, muss auch
von unterschiedlichen Oberﬂächenorientierungen ausgegangen werden. Im Gegensatz zu
⟨111⟩-orientierten Oberﬂächen können solche mit ⟨100⟩-Orientierung außerdem unter-
schiedliche Terminierungen aufweisen (siehe Kapitel 7.1.1). Für undotiertes SnO2 konnte
bereits gezeigt werden, dass die Terminierung einen großen Einﬂuss auf den Sauerstoﬀ-
austausch hat [35, 246]. Während reduzierte Oberﬂächen einen Austausch zulassen, wird
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Abbildung 8.13: Relaxation der
elektrischen Leitfähigkeit einer
epitaktischen [100]-orientierten ITO-
Schicht auf YSZ. Die Schichtdicke
beträgt 20 nm. Die Messung erfolgte
bei 400 ℃ in der Oxidkammer III in
reinem Sauerstoﬀ.
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dieser durch oxidierte Oberﬂächen blockiert. Ein Einﬂuss der Orientierung auf den Sau-
erstoﬀaustausch an In2O3-Oberﬂächen kann somit nicht ausgeschlossen werden. Aus die-
sem Grund wurden auch Leitfähigkeits-Relaxationen mit zwei epitaktischen ITO-Proben
(9At.% Zinn) durchgeführt, die auf [100]- und [111]-orientierten YSZ-Einkristallen ab-
geschieden wurden.
Beide Messungen zeigen einen qualitativ sehr ähnlichen Verlauf. In Abbildung 8.13 sind
beispielhaft zwei Relaxationsschritte der [100]-orientierten Probe gezeigt (Probe Nr. 8,
Tabelle A.1). Diese ähneln denen in Abbildung 8.12 (a) bzw. (c) und lassen abermals
auf zwei entgegen gerichtete Prozesse schließen. Wie bereits dargelegt, können diese ggf.
der Sauerstoﬀ- und Zinn-Diﬀusion zugeschrieben werden. Auch Änderungen der Beweg-
lichkeit können nicht ausgeschlossen werden, da die Proben mit 20% Sauerstoﬀ im Pro-
zessgas abgeschieden wurden (siehe hierzu die Diskussion im folgenden Abschnitt auf
Seite 131 ﬀ.). Auﬀällig ist, dass der erste Prozess extrem schnell abläuft. Zu beach-
ten ist allerdings, dass die Schicht nur 20 nm dick ist. Eine Abschätzung der Dauer der
Sauerstoﬀdiﬀusion gemäß L2 ≃ 2Dteq mit den an dickeren ITO-Schichten ermittelten
Diﬀusionskoeﬃzienten liefert einen Wert von wenigen Minuten, der in sehr guter Über-
einstimmung mit dem Experiment steht.
Eine Brouwer-Auftragung der stationären Leitfähigkeiten liefert für beide Orientierun-
gen keinen eindeutigen linearen Zusammenhang. Wie die polykristallinen ITO-Proben,
die bei 400℃ gemessen wurden, erreicht die Leitfähigkeit der epitaktischen Schichten
oﬀensichtlich nicht das thermodynamische Gleichgewicht. Hierauf deutet auch eine Drift
in den Messungen hin, die bei 260 ℃ (nicht gezeigt) zunimmt. Abgesehen von einer ver-
langsamten Kinetik zeigt sich jedoch auch bei der niedrigeren Temperatur qualitativ das
gleiche Verhalten.
Festzuhalten bleibt, dass zwischen den beiden Orientierungen kein signiﬁkanter Unter-
schied im Relaxationsverhalten auszumachen ist. Beide Proben zeigen Leitfähigkeitsän-
derungen ähnlicher Größenordnung im untersuchten pO2-Bereich. Dies legt den Schluss
nahe, dass keine Orientierungsabhängigkeit des Austauschs besteht. Die Untersuchun-
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Abbildung 8.14.: Experimentell bestimmte und theoretisch berechnete Diﬀusionsko-
eﬃzienten für In2O3 und ITO in Arrehniusauftragung (nach [35]). Eigene und Mes-
sungen von Körber erfolgten mittels Leitfähigkeitsrelaxation bei niedrigen Drücken
bzw. unter Atmosphärendruck. Theoretisch berechnete Werte für zwei verschiedene
Diﬀusionsmechanismen wurden mit den von Ágoston veröﬀentlichten Migrationsbar-
rieren [23, 239] ermittelt. Messungen von Wirtz et al. [34] an In2O3:Zr und Tracer-
Diﬀusionskoeﬃzienten von Ikuma et al. [32] für In2O3 ergänzen die Auftragung.
gen der Oberﬂächenpotentiale epitaktischer In2O3-Schichten in Kapitel 7.1.2 geben je-
doch Anlass zu der Vermutung, dass beide Proben trotz unterschiedlicher Substrate die
gleiche Oberﬂächenorientierung zeigen. In Abhängigkeit des chemischen Potentials des
Sauerstoﬀs muss damit gerechnet werden, dass es zu einer Facettierung der Oberﬂäche
kommt, sobald ihr Stabilitätsbereich überschritten wird. Dies scheint vor allem wegen der
erhöhten Temperaturen während der Messungen möglich, so dass eine Orientierungsab-
hängigkeit des Austauschs unter Umständen nicht messbar ist. Überprüft werden könnte
diese Vermutung durch niederenergetische Elektronenbeugung (LEED) vor und nach Hei-
zen in verschiedenen Atmosphären. Eine Möglichkeit die Proben nach dem Heizen ohne
Bruch des Vakuums zu untersuchen, bestand jedoch leider nicht.
8.2.4. Kinetik
Die Kinetik des Sauerstoﬀaustauschs von ITO wurde in der Literatur bisher nicht be-
leuchtet. Erste Diﬀusionskoeﬃzienten wurden von Körber anhand der in Abbildung 8.10
gezeigten Leitfähigkeits-Relaxation unter Normaldruck ermittelt. Die Werte sind in Ab-
bildung 8.14 zusammen mit den Diﬀusionskoeﬃzienten für In2O3 gezeigt. Dem Graph
sind außerdem die Diﬀusionskoeﬃzienten hinzugefügt, die anhand der Relaxationen bei
niedrigen Drücken und 400 ℃ bestimmt wurden. Die Auswertung erfolgte wie auf Sei-
te 111 ﬀ. beschrieben und wurde auf die mit reinem Argon hergestellte ITO-Probe in
Abbildung 8.11 beschränkt. Grund hierfür sind im Folgenden diskutierte Hall-Eﬀekt-
Messungen (siehe Seite 131 ﬀ.), die Änderungen der Beweglichkeit für Schichten, die mit
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Abbildung 8.15: Änderungen
der elektrische Leitfähigkeit,
Ladungsträgerkonzentration und
Mobilität vor und nach Heizen
unter verschiedenen Bedingungen
für zwei ITO-Filme. Die Proben
wurden durch Magnetron-
Kathodenzerstäubung mit und
ohne 10% Sauerstoﬀ im Pro-
zessgas hergestellt. Die Werte
wurden durch Hall-Eﬀekt-
Messungen ermittelt.
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Sauerstoﬀ im Prozessgas abgeschieden wurden, zeigen.
Die Diﬀusionskoeﬃzienten der ITO-Schichten, die bei 400 ℃ gemessen wurden, stimmen
sehr gut mit denen der In2O3-Schichten überein. Jene, die bei 600℃ von Körber ermittelt
wurden, liegen nur geringfügig höher. Für beide Datensätze ist abermals keine eindeu-
tige pO2-Abhängigkeit zu erkennen. Nach den Ausführungen in Kapitel 2.1.3 ist davon
auszugehen, dass die Kinetik der Leitfähigkeitsmessungen an ITO durch interstitiellen
Sauerstoﬀ bestimmt wird. Die für diesen Mechanismus von Ágoston [23, 239] berechne-
ten Diﬀusionskoeﬃzienten liegen wie bereits für In2O3 diskutiert deutlich höher. Eine
langsame, den Austausch an der Oberﬂäche behindernde, Reaktion wurde im Zusam-
menhang mit der Kinetik der In2O3-Schichten als mögliche Ursache genannt. Ein solcher
„Flaschenhals“ könnte z. B. die Chemisorption und Dissoziation der Sauerstoﬀmoleküle
an der Oberﬂäche sein, für welche eine ausreichend hohe Elektronenkonzentration an
der Oberﬂäche vorhanden sein muss. Im Fall der ITO-Schichten ist allerdings wegen der
deutlich größeren Ladungsträgerkonzentration, nicht von einer derartigen Limitierung
auszugehen. Aufgrund der weitgehenden Übereinstimmung der Diﬀusionskoeﬃzienten
dotierter und undotierter Schichten kann folglich davon ausgegangen werden, dass dies
auch für die In2O3-Schichten nicht zutriﬀt. Eine Limitierung des Sauerstoﬀaustauschs
durch andere Prozesse kann dennoch nicht gänzlich ausgeschlossen werden.
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8.2.5. Hall-Eﬀekt-Messungen
Um Aufschluss über einen möglichen Einﬂuss der Mobilität und morphologischer Um-
ordnungen auf die elektrische Relaxation der ITO-Schichten zu erhalten, wurden weitere
Heizexperimente durchgeführt. Messungen des Hall-Eﬀekts und der Röntgenbeugung er-
folgten jeweils vor und nach verschiedenen Heizschritten in unterschiedlicher Atmosphä-
re. Im Folgenden soll zunächst auf die Messungen der Ladungsträgerkonzentration und
Mobilität eingegangen werden. Die strukturellen Untersuchungen werden in Kapitel 9.2
näher diskutiert.
Abbildung 8.15 zeigt die Ergebnisse von Hall-Eﬀekt-Messungen, die an zwei ITO-Schichten
(9At.% Zinn) vor und nach Heizen in verschiedenen Atmosphären durchgeführt wurden.
Die Abscheidung erfolgte durch Magnetron-Kathodenzerstäubung bei 400 ℃ mit reinem
Argon bzw. einem Anteil von 10% Sauerstoﬀ im Prozessgas (im Folgenden als reduzier-
te bzw. oxidierte Proben bezeichnet). Die übrigen Depositionsparamter entsprechen den
Standardwerten, die auch für die relaxierten Schichten verwendet wurden und können
Tabelle A.1 in Anhang A entnommen werden (Proben Nr. 10 und 11).
Die Leitfähigkeiten der beiden Proben sind typisch für die gewählten Depositionsbedin-
gungen [26]. Aufgrund der reduzierenden Bedingungen resultiert die Abscheidung mit
reinem Argon in einer sehr hohen Leitfähigkeit von 6370 S/cm. Die Zugabe von Sauerstoﬀ
wirkt aufgrund des Plasmaprozesses hingegen stark oxidativ und führt zu einer vergleichs-
weise geringen Leitfähigkeit von nur 57 S/cm. Diese Abnahme kann mit der Bildung von
neutralen Defektclustern entsprechend Gleichung 2.4 erklärt werden. Nach einem Heiz-
schritt in der Oxidkammer III bei 400 ℃ und einem Sauerstoﬀdruck von 0,1Pa steigt
die Leitfähigkeit der oxidierten Probe stark an, während sich die der reduzierten Probe
nahezu halbiert.
Der untere Teil von Abbildung 8.15 oﬀenbart, dass die beobachtete Leitfähigkeitsabnah-
me der reduzierten Probe fast ausschließlich auf eine Abnahme der Ladungsträgerkonzen-
tration zurückzuführen ist. Die Mobilität ist nahezu konstant und zeigt einen typischen
Wert von 42 cm2/Vs [59]. Anders verhält sich die Ladungsträgerbeweglichkeit im Fall der
oxidierten Probe. Neben einem Anstieg der Ladungsträgerkonzentration um eine Grö-
ßenordnung ist für diese Probe die Zunahme der Leitfähigkeit auch auf eine Erhöhung
der Beweglichkeit von 18 auf 29 cm2/Vs zurückzuführen. Morphologische Veränderungen
des Materials scheinen als Erklärung für die Zunahme zunächst auszuscheiden, da die
Temperatur zwischen Wachstum und nachträglichem Heizschritt nicht erhöht wurde.
Ursächlich für den Anstieg der Beweglichkeit könnten zwei andere Eﬀekte sein. Zum einen
könnte die Zunahme der Mobilität nach Reduktion der Schicht auf eine Abnahme von
Streuzentren zurückgeführt werden. Hierfür kann zunächst die sinkende Zahl neutraler
Defektcluster in Betracht gezogen werden. Allerdings sollte gleichzeitig die Konzentra-
tion ionisierter Störstellen, also die nicht kompensierter Sn-Dotanden, steigen und die
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Zunahme der Beweglichkeit folglich begrenzen. Wird von Streuzentren ausgegangen, wä-
re der Anstieg der Mobilität plausibler mit einer sinkenden Zahl interstitieller O′′i -Ionen,
die nicht mit Sn-Dotanden komplexieren oder neutralen Peroxid-Defekten (Oi,db) zu er-
klären. Als zweiter Ansatz könnte die Variation von Korngrenzbarrieren in Abhängigkeit
der Ladungsträgerkonzentration im Rahmen des Seto-Modells [266] herangezogen wer-
den. In diesem Modell können die Barrieren zwischen Körnern mit steigender Ladungs-
trägerkonzentration aufgrund schmalerer Raumladungszonen zunehmend durchtunnelt
werden. Ein solches Verhalten wurde von Ellmer und Mientus [59, 282] für ZnO und ITO
beschrieben. Allerdings wurde der Eﬀekt erst für n ≤ 1018 cm−3 für ITO beobachtet,
so dass im vorliegenden Fall Korngrenzbarrieren eigentlich nicht zu berücksichtigen sein
sollten. Eine abschließende Beurteilung kann an dieser Stelle nicht erfolgen. Es bleibt
damit zunächst unklar welche mikroskopischen Eﬀekte zu der Variation der Mobilität
führen. Oﬀensichtlich ist jedoch die Präparation der Schichten entscheidend dafür, ob
mit einem Einﬂuss der Beweglichkeit auf die Relaxation gerechnet werden muss.
Ein Vergleich der Ladungsträgerkonzentrationen nach dem Heizschritt bei 400 ℃ zeigt,
dass sich die Werte beider Proben angeglichen haben. Dies spricht dafür, dass die Defekt-
konzentrationen beider Schichten trotz der unterschiedlichen Präparation nach 300 h das
Gleichgewicht erreicht haben. Unter den gewählten Bedingungen scheint der Austausch
somit nicht durch die Reaktion an der Oberﬂäche limitiert.
Ein weiterer Heizschritt bei 600 ℃ und gleichem Sauerstoﬀdruck entspricht einer Ab-
nahme des chemischen Potentials des Sauerstoﬀs von −1, 14 auf −1, 51 eV. Dies spiegelt
sich für beide Proben in einer parallelen Zunahme der Ladungsträgerkonzentration wider
und könnte auf eine abnehmende Konzentration neutraler Defektcluster zurückzuführen
sein. Neben der Ladungsträgerkonzentration steigt auch die Beweglichkeit beider ITO-
Schichten an. Da die Proben bei einer niedrigereren Temperatur von 400℃ abgeschieden
wurden scheint eine Zunahme der Mobilität durch Kornwachstum als Erklärung plausi-
bel.
Schließlich wurde ein weiterer Heizschritt bei 650 ℃ in einem Rohrofen in Argon-Atmos-
phäre durchgeführt. Hierzu wurden zwei weitere Proben verwendet, die gleichzeitig mit
den zuvor beschriebenen ITO-Schichten abgeschieden wurden. Wird von typischen Sau-
erstoﬀverunreinigungen von wenigen ppm im verwendeten Argon ausgegangen, so ent-
spricht das chemische Potential des Sauerstoﬀs ungefähr dem des Heizschritts bei 600 ℃.
In Übereinstimmung hiermit sind die Ladungsträgerkonzentrationen nach beiden Heiz-
schritten nahezu identisch. Diese Beobachtung lässt den Schluss zu, dass der Gesamtdruck
oﬀensichtlich keinen großen Einﬂuss auf das Defektgleichgewicht hat.
Aus den Heizexperimenten können weitere wichtige Schlüsse für die zuvor beschriebe-
nen Relaxationen der elektrischen Leitfähigkeit gezogen werden. Während Schichten, die
mit reinem Argon prozessiert werden keine Änderung der Beweglichkeit zeigen, kann die
Leitfähigkeitsänderung mit Sauerstoﬀ abgeschiedener Schichten nicht zur Interpretation
8.2. Leitfähigkeitsrelaxation von Sn-dotiertem In2O3 133
5800
5600
5400
5200
5000
Leitfähigkeit [S/cm]
0.80.40.0
Diffusionsspannung [eV]
8.8
8.4
8.0n
x1
02
0  
 
[cm
-
3 ]
6 nm
10 nm
25 nm
50 nm
100 nm
Dotierkonz.
8,6 x 1020 [cm-3]
Abbildung 8.16: Berechnete La-
dungsträgerkonzentrationen unter-
schiedlich dicker ITO-Schichten in
Abhängigkeit der Bandverbiegung
an der Oberﬂäche. Die numeri-
schen Rechnungen erfolgten ohne
Boltzmann-Näherung unter Annah-
me einer Dotierkonzentration von
8, 6 × 1020 cm−3 und der vollstän-
digen Ionisation aller Donatoren.
Die Leitfähigkeiten ergeben sich mit
einer konstanten Beweglichkeit von
40 cm2/Vs.
von Stöchiometrieänderungen herangezogen werden. Es muss mit deutlichen Variationen
der Beweglichkeit gerechnet werden, so dass für die elektrische Relaxation direkt die La-
dungsträgerkonzentration zu messen ist. Die Änderung der Beweglichkeit liegt im Bereich
der beobachteten Schwankungen, wie sie z. B. in Zusammenhang mit Abbildung 8.11 und
8.12 (b) diskutiert wurden. Auch die mitunter starke Drift der Leitfähigkeit mit Sauerstoﬀ
hergestellter Proben könnte ein Hinweis auf eine sich ändernde Beweglichkeit sein. Al-
lerdings bleibt die Ursache für die Mobilitätsänderung der oxidierten Probe nach Heizen
bei 400 ℃ unklar. Somit fällt auch eine Beurteilung schwer, ob plötzliche Schwankungen
im Verlauf einzelner Relaxationsschritte auf eine Änderung der Beweglichkeit zurück-
zuführen sind. Messungen mit Hilfe der in dieser Arbeit konzipierten und aufgebauten
Messplätze können hier Klarheit bringen.
8.2.6. Oberﬂächeneﬀekte
Oberﬂächeneﬀekte wurden bereits für In2O3-Schichten auf Seite 114 ﬀ. diskutiert. Exem-
plarisch wurde der Einﬂuss einer Bandverbiegung an der Oberﬂäche auch für die ITO-
Schicht in Abbildung 8.11 untersucht. Diese Schicht wurde unter reduzierenden Bedin-
gungen abgeschieden und sollte nach den zuvor diskutierten Hall-Eﬀekt-Messungen (siehe
Seite 131 ﬀ.) keine Änderungen der Beweglichkeit zeigen. Variationen in der Leitfähigkeit
spiegeln folglich ausschließlich Änderungen der Ladungsträgerkonzentration wider. Für
die Umrechnung wurde erneut ein Wert von 40 cm2/Vs angenommen.
Die maximale Diﬀusionsspannung wurde wieder aus der Verschiebung des Fermi-Niveaus
an der Oberﬂäche abgeleitet, die während Hochdruck-XPS-Messungen an ITO-Schichten
auftreten. Bis auf die höhere Ladungsträgerkonzentration wurden alle Parameter bei-
behalten. Der Einﬂuss von Zinn auf die Zustandsdichte wurde nicht berücksichtigt, da
die Abweichungen in den von Ágoston durchgeführten DFT-Rechnungen äußerst gering
ausfallen.3
3Nach DFT-Rechnungen von Walsh et al. [283] ist der Einﬂuss der Sn-Dotierung auf die Zustandsdichte
deutlich größer.
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Abbildung 8.17: Numerisch berechnete
Ladungsträgerkonzentration in Abhängig-
keit des Fermi-Niveaus bei 400℃. Die Rech-
nung erfolgte ohne Boltzmann-Näherung
und unter Berücksichtigung der Zustands-
dichte für In2O3. Die aus Leitfähigkeits-
Relaxationen abgeschätzte Änderung der
Ladungsträgerkonzentration einer dünnen
ITO-Schicht und die sich daraus ergeben-
de Variation des Fermi-Niveaus im Volumen
sind markiert.
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Das Ergebnis der numerischen Rechnungen ist in Abbildung 8.16 gezeigt. Für Schicht-
dicken größer als 50 nm sind die Änderungen der Ladungsträgerkonzentration mit der
Diﬀusionsspannung äußerst gering. Da die Dicke der untersuchten ITO-Schicht 270 nm
beträgt wird unmittelbar deutlich, dass die Ausbildung einer Raumladungszone an der
Oberﬂäche keinen nennenswerten Einﬂuss auf die Relaxation der elektrischen Leitfähig-
keit haben kann. Selbst für die sehr dünnen epitaktischen Schichten auf YSZ mit Dicken
von ∼ 20 nm ist nur mit einer geringen Leitfähigkeitsänderung bei maximaler Diﬀusi-
onsspannung zu rechnen. Variationen der Leitfähigkeit von bis zu 50% können so für
keine der untersuchten ITO-Schichten erklärt werden.
Weiterhin kann mit Hilfe der Hochdruck-XPS-Messungen und der in Abbildung 8.11
gezeigten Leitfähigkeits-Relaxation abgeschätzt werden, ob die Verschiebung des Fermi-
Niveaus an der Oberﬂäche der im Volumen entspricht. Hierzu wurde für den Flachbandfall
die Ladungsträgerkonzentration in Abhängigkeit des Fermi-Niveaus numerisch berech-
net. Die Rechnung erfolgte abermals ohne Boltzmann-Näherung für eine Temperatur
von 400 ℃ und unter Berücksichtigung der Zustandsdichte von In2O3. Die resultieren-
de Kurve ist in Abbildung 8.17 zu sehen. Markiert ist der Bereich der Variation in n,
der sich mit einer konstanten Beweglichkeit von 40 cm2/Vs aus der gemessenen Relaxation
der Leitfähigkeit ergibt. Wie der Auftragung zu entnehmen ist, ergibt sich hieraus eine
Verschiebung des Fermi-Niveaus im Volumen von etwa 400meV. Die in Hochdruck-XPS-
Messungen beobachteten Änderungen des Fermi-Niveaus an der Oberﬂäche ähnlich prä-
parierter ITO-Schichten betragen hingegen maximal 280meV. Wird berücksichtigt, dass
zum einen der Sauerstoﬀpartialdruckbereich in beiden Messungen nicht identisch ist und
zum anderen Screening-Eﬀekte4 für hohe Ladungsträgerkonzentrationen zu berücksichti-
gen sind, zeigen beide Werte im Rahmen dieser Abschätzung eine gute Übereinstimmung.
Somit spiegeln die Verschiebungen des Fermi-Niveaus an der Oberﬂäche wahrscheinlich
die Änderung der Position im Volumen wider.
4Die Bestimmung des Fermi-Niveaus an der Oberﬂäche erfolgte über die Bindungsenergie des In 3d5/2-
Rumpfniveaus in den Hochdruck-XPS-Messungen. Für hohe Lagen des Fermi-Niveaus kommt es al-
lerdings zu einer Abschirmung des Photolochs durch freie Elektronen, so dass Änderungen der Bin-
dungsenergie geringer als die Verschiebung des Fermi-Niveaus ausfallen [24].
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8.2.7. Zusammenfassung und Diskussion
Ähnlich zu den Ergebnissen der In2O3-Schichten zeigen die Messungen an ITO deutliche
Unterschiede im Relaxationsverhalten. Die von Körber unter Normaldruck durchgeführte
Messung entspricht weitgehend dem erwarteten Verlauf und zeigt mit einem Exponenten
von −1/8 die von Frank und Köstlin [84] beobachtete pO2-Abhängigkeit, welche mit der
Kompensation von Sn-Dotanden durch eine Komplexierung mit interstitiellem Sauerstoﬀ
erklärt werden kann (vgl. Reaktion 2.4). Demgegenüber kann für die in dieser Arbeit bei
niedrigen Drücken relaxierten ITO-Schichten kein eindeutig linearer Zusammenhang in
einer Brouwer-Auftragung festgestellt werden.
Besonders auﬀällig ist ein charakteristischer Verlauf der elektrischen Leitfähigkeit nach
Erhöhung oder Erniedrigung des Sauerstoﬀdrucks, der oﬀensichtlich durch zwei gegen-
läuﬁge Prozesse bestimmt wird und zu keiner monotonen Ab- bzw. Zunahme der Mess-
werte führt. Eine mögliche Erklärung könnte eine reversible Segregation von Zinn an
Korngrenzen und Oberﬂächen polykristalliner Materialien [24, 26, 222, 223] darstellen.
Eine Änderung der Beweglichkeit scheint als Erklärung wenig wahrscheinlich, da die-
ses Verhalten auch für reduzierte Proben beobachtet wird. Im Gegensatz zu oxidierten
Schichten konnte für solche Proben gezeigt werden, dass keine ausgeprägte Änderung der
Beweglichkeit nach langem Heizen bei 400℃ auftritt. Für eine abschließende Beurteilung
müssten jedoch in situ Messungen der Beweglichkeit durchgeführt werden.
Wie bereits für die In2O3-Schichten dargelegt, unterscheiden sich die Messungen der
ITO-Schichten nicht nur im Gesamtdruck, sondern auch in der Temperatur. Außerdem
wurden von Körber abermals MgO-Substrate verwendet, die zu epitaktischem Wachs-
tum mit zwei unterschiedlich orientierten Domänen führen (siehe Kapitel 9.1). Hierin
könnte ein weiterer Grund für die beobachteten Unterschiede zwischen den Messungen
unter Normaldruck und den Untersuchungen in dieser Arbeit liegen. Zum einen ist nicht
mit morphologischen Umordnungen epitaktischer Schichten zu rechnen. Allerdings zeigen
Untersuchungen mittels Röntgenbeugung nur geringfügige Umordnungen der polykristal-
linen Proben (siehe Kapitel 9.2). Zum anderen berichten Behr et al. [284], dass die Sn-
Löslichkeit in Einkristallen mit 8,2mol% deutlich über der von Pulvern und keramischen
Volumenproben liegt. Letztere zeigen in Übereinstimmung mit Untersuchungen an dün-
nen Schichten [24, 26, 222, 223] starke Sn-Segregationen an der Oberﬂäche. Mittels STEM
basierter energiedispersiver Röntgenanalyse konnte die Bildung einer SnO2(InOx)-Phase
für Konzentrationen > 4mol% nachgewiesen werden. Der Grund für die unterschiedli-
che Löslichkeit bleibt vorerst unklar, könnte jedoch ggf. mit dem hohen Ordnungsgrad
einkristalliner Proben oder einem höheren Gehalt an interstitiellem Sauerstoﬀ aufgrund
sauerstoﬀreicherer Präparationsbedingungen zusammenhängen. Es stellt sich somit die
Frage, ob Sn-reiche Ausscheidungen für die beobachteten Unterschiede der Relaxationen
zwischen den epitaktischen Schichten und den in dieser Arbeit präparierten polykristal-
linen Proben verantwortlich sind.
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Die Präparation erfolgte in beiden Fällen mit einem hohen Sn-Anteil von 9mol%. Wie be-
reits ausführlich diskutiert, muss in diesem Fall von einer pO2-abhängigen Sn-Anreicherung
an Oberﬂächen der polykristallinen Materialien ausgegangen werden. XPS-Messungen
von Hohmann [216] an epitaktischen ITO-Schichten zeigen in Übereinstimmung mit den
Ergebnissen von Behr et al. [284], dass die Sn-Konzentration an der Oberﬂäche nur ge-
ringfügig gegenüber der polykristalliner Schichten erhöht ist. Im Vergleich zu Proben,
die unter oxidierenden Bedingungen prozessiert wurden ist der Sn-Anteil epitaktischer
Proben nur um 0,2–0,4Kat.% erhöht. Für polykristalline Filme, die unter reduzierenden
Bedingungen hergestellt wurden, misst Gassenbauer [24] hingegen um 5Kat.% erhöhte
Sn-Konzentrationen an der Oberﬂäche. Somit liegt der Schluss nahe, dass auch in dün-
nen epitaktischen Schichten die Sn-Löslichkeit höher ist. Zu berücksichtigen bleibt jedoch,
dass die verwendete Abscheiderate für die polykristallinen Schichten deutlich größer ist
und der Oxidationsgrad der reduzierten Schichten somit voneinander abweichen kann.
Eine abschließende Beurteilung steht folglich aus. Gegen die Vermutung, dass eine höhere
Sn-Löslichkeit auch in epitaktischen Proben vorliegt, sprechen jedoch die Leitfähigkeits-
relaxationen der auf YSZ abgeschiedenen ITO-Schichten. Wird angenommen, dass der
zweite Prozess mit größerer Zeitkonstante der Sn-Diﬀusion zuzuschreiben ist, dürfte die-
ser nicht während der Messung der epitaktischen ITO-Proben auftreten. Dies ist jedoch
der Fall (vgl. Abbildung 8.13).
Bilden sich Sn-reiche Ausscheidungen auch im Fall der quasi-epitaktischen ITO-Schichten
auf MgO, so könnte das unterschiedliche Verhalten auf die Temperaturdiﬀerenz der Mes-
sungen unter Normaldruck und bei niedrigen Drücken zurückzuführen sein. Untersu-
chungen mittels Hochdruck-XPS [24, 26] bei 400 ℃ zeigen eindeutig die Reversibilität
der Sn-Anreicherung an der Oberﬂäche. Sich eventuell bildende Ausscheidungen können
folglich thermodynamisch nicht stabil sein. Es ist allerdings möglich, dass das über-
schüssige Zinn bei höheren Temperaturen in Form stabiler Phasen ausgeschieden wird.
Denkbar wäre z. B. die Bildung von SnO2-Ausscheidungen an Korngrenzen und Oberﬂä-
chen, so dass eine Beeinﬂussung der Leitfähigkeitsmessungen nicht mehr stattﬁndet. Um
diese Hypothese näher zu untersuchen, werden derzeit TEM-Messungen von Hohmann
durchgeführt.
Der diskutierte Sn-Einﬂuss steht nicht im Widerspruch mit Leitfähigkeits-Relaxationen
anderer Autoren [37, 84–86], die Gleichgewichtsverhalten mit einem Exponenten von −1/8
für ITO beobachten. In diesen Arbeiten wurden vornehmlich keramische Volumenproben
untersucht. Diese weisen geringere Dotierkonzentrationen auf, als die in dieser Arbeit
untersuchten Schichten. Die Löslichkeitsgrenze wird somit im gewählten pO2-Bereich der
Messungen voraussichtlich nicht überschritten. Außerdem ﬁndet der Sinterprozess bereits
bei sehr hohen Temperaturen statt, so dass auch die Bildung stabiler Ausscheidungen
erfolgen könnte. Die ITO-Schichten von Frank und Köstlin [84] sind zwar sehr hoch
dotiert (1–20At.%), allerdings fanden ihre Messungen nach Heizen bei 500 ℃ und damit
ebenfalls bei höheren Temperaturen statt.
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Wie bereits angesprochen, müssen strukturelle Untersuchungen die noch oﬀenen Fragen
klären. Röntgenbeugung an polykristallinen Schichten liefert keine Hinweise auf SnO2-
Ausscheidungen (siehe Kapitel 9.2). Allerdings ist zu erwarten, dass es sich um nanokris-
talline Ausscheidungen handelt, so dass an dieser Stelle TEM-Messungen vorzuziehen
sind.
Der Einﬂuss vonWasserstoﬀ auf die Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit der bei nied-
rigen Drücken gemessenen ITO-Proben ist aufgrund der hohen Dotierung der Schichten
unwahrscheinlich. Ebenso konnte gezeigt werden, dass Oberﬂächeneﬀekte keinen signi-
ﬁkanten Einﬂuss auf die Ladungsträgerkonzentration der Schichten haben. Allerdings
kann nicht ausgeschlossen werden, dass in Abhängigkeit des Sauerstoﬀpartialdrucks va-
riierende Korngrenzbarrieren auftreten. Hall-Eﬀekt-Messungen deuten jedoch nur auf
eine Änderung der Beweglichkeit für Schichten hin, die mit Sauerstoﬀ im Prozessgas
abgeschieden wurden. Eine abschließende Beurteilung kann jedoch nur basierend auf in
situ-Messungen der Beweglichkeit erfolgen.
Anhand der durchgeführten Leitfähigkeits-Relaxationen werden nach Wissen des Autors
in dieser Arbeit erstmals experimentell bestimmte Diﬀusionskoeﬃzienten für ITO veröf-
fentlicht. Die Werte zeigen dabei kaum Unterschiede zu den Diﬀusionskoeﬃzienten, die
an In2O3-Schichten bestimmt wurden und stimmen unter Berücksichtigung der Tempe-
raturdiﬀerenzen oﬀenbar gut mit den von Wirtz und Takiar [34] publizierten Werten für
Zr-dotiertes In2O3 überein. Die Weiterentwicklung und der erfolgte Ausbau der Messka-
pazitäten erlaubt es in Zukunft auch umfangreichere und detailliertere Untersuchungen
bei höheren Temperaturen durchzuführen.
8.3. Fazit
Zielsetzung dieser Arbeit ist die Untersuchung des Sauerstoﬀaustauschs oxidischer Mate-
rialien. Hierzu wurde u. a. die Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit von undotiertem
und Sn-dotiertem In2O3 gemessen. Die betrachteten polykristallinen Schichten erwiesen
sich dabei als unerwartet komplizierte Materialien. So kann häuﬁg die Zeit, um stationäre
Leitfähigkeiten zu erreichen, nicht in vertretbarem Rahmen aufgebracht werden. Mitun-
ter überlagern sich auch mehrere Prozesse. Klare Aussagen über die Gleichgewichtskon-
zentrationen der Ladungsträger können deshalb nicht getroﬀen werden. Im Folgendem
werden deshalb die diskutierten Einﬂussfaktoren nochmals zusammengefasst und Ansät-
ze für zukünftige Untersuchungen genannt:
• Vor allem bei niedrigen Substrattemperaturen wurden die genannten Schwierig-
keiten beobachtet. Zukünftige Untersuchungen sollten daher systematisch in einem
größeren Temperaturbereich durchgeführt werden, auch wenn theoretische Betrach-
tungen [23, 239] zeigen, dass bei den verwendeten Temperaturen die Diﬀusion den
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Sauerstoﬀaustausch nicht limitiert. Die hierfür nötigen Messkapazitäten wurden
geschaﬀen.
• Es wird vermutet, dass die Mikrostruktur einen Einﬂuss auf das Relaxations-
verhalten der Materialien hat. Daher sind zukünftig in situ-Messungen des Hall-
Eﬀekts zur Untersuchung von Mobilitätsänderungen unerlässlich. Die erforderlichen
Messstände wurden hierfür aufgebaut. Begleitend sollten systematisch strukturel-
le XRD- und TEM-Untersuchungen durchgeführt werden. Neben der Wahl der
Abscheidebedingungen erlaubt schließlich die zusätzliche Verwendung unterschied-
licher Substrate, die Morphologie der Schichten gezielt zu variieren (epitaktische
vs. polykristalline Schichten).
• Die Relaxationsmessungen an ITO lassen vermuten, dass die Sn-Löslichkeit in
Abhängigkeit des Oxidationszustands der Proben variiert. Eine systematische Än-
derung des Sn-Gehalts der Schichten kann wichtige Informationen zur Beantwor-
tung dieser Frage liefern. Zusätzlich scheint die Untersuchung anderer Dotierstoﬀe
wie z. B. Zr und Ti sinnvoll. Die Relaxationsmessungen sollten dabei systematisch
durch XPS- und TEM-Messungen ergänzt werden.
9. Struktur
Um die im vorangegangenen Kapitel 8 aufgeworfene Frage eines möglichen Einﬂusses
struktureller Änderungen der polykristallinen In2O3- und ITO-Schichten auf die Relaxa-
tion der elektrischen Leitfähigkeit näher zu beleuchten, wurden einzelne Schichten mit-
tels Röntgenbeugung untersucht. Die Messungen erfolgten parallel zu den bereits vorge-
stellten Hall-Eﬀekt-Experimenten an denselben ITO-Schichten (siehe Kapitel 8.2.5). Für
ein besseres Verständnis der deutlichen Unterschiede im Relaxationsverhalten wurden
zusätzlich zu den polykristallinen Proben dünne Filme auf MgO-Einkristallen mittels
Röntgenbeugung untersucht.
9.1. In2O3-Schichten auf MgO-Einkristallen
Die hier präsentierten strukturellen Untersuchungen der auf MgO-Einkristallen abge-
schiedenen In2O3- und ITO-Schichten wurden mit Proben durchgeführt, die von Körber
präpariert wurden. Die Abscheidung erfolgte zusammen mit den in Kapitel 8 beschrie-
benen, ebenfalls auf MgO-Einkristallen deponierten Schichten unter gleichen Präpara-
tionsbedingungen in der Oxidkammer II. Somit wird von einer guten Vergleichbarkeit
der Wachstumsbedingungen und resultierenden Strukturen ausgegangen. Zudem stam-
men die [001]-orientierten Substrate aus derselben Charge. Einer weiteren Behandlung
wurden die Proben nicht unterzogen. Die Parameter der Abscheidung sind im Folgenden
nochmals aufgeführt:
• RF-Anregung mit 25W Leistung
• 100% Argon
• 0,5Pa Gesamtdruck
• 7 cm Abstand zwischen Target und Substrat
• 400 ℃ Substrattemperatur
• Schichtdicke 200–300 nm
Diﬀraktogramme der beiden Proben sind in Abbildung 9.1, zusammen mit den relativen
Intensitäten für kubisches In2O3, zu sehen. Die Messungen erfolgten in ω-2θ-Geometrie
und bei ω = 5° (GIXRD). Auf eine Korrektur der Daten mit den Absorptionsfaktoren
der beiden Beugungsgeometrien wurde an dieser Stelle verzichtet. Es fällt auf, dass in der
linearen Darstellung nur 222-, 444-, 004- und 008-Reﬂexe in den Diﬀraktogrammen der
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Abbildung 9.1.: Diﬀraktogramme kathodenzerstäubter In2O3 und ITO-Schichten
auf [001]-orientierten MgO-Einkristallen (oben). Die Messungen erfolgten in ω-2θ-
Geometrie (schwarz) und unter streifendem Einfall bei ω = 5° (grau). Reﬂexlagen und
Intensitäten eines In2O3-Pulvers (ICDD, PDF–88–2160) sind ebenfalls zum Vergleich
dargestellt (unten).
beiden Proben zu beobachten sind. Darüber hinaus liegen die maximalen Zählraten un-
gefähr eine Größenordnung über denen polykristalliner Filme vergleichbarer Dicke. Dies
deutet auf zwei extrem starke Vorzugsorientierungen hin. In Übereinstimmung hiermit
wird unter streifendem Einfall für beide Proben ein dramatischer Einbruch der Intensität
verzeichnet.1
Um kleinere Reﬂexe in den Diﬀraktogrammen hervorzuheben ist in Abbildung 9.2 die
Quadratwurzel der Zählrate gegen 2θ aufgetragen. Neben den 002- und 004-Reﬂexen
des Substrats, die aufgrund fehlender Zentrierung2 sehr intensitätsschwach sind, zeigen
die ω-2θ-Messungen auch in dieser Auftragung ausschließlich 00l- und hhh-Reﬂexe. In
den Diﬀraktogrammen, die unter ω=5° gemessenen wurden, sind nun weitere Reﬂexe zu
erkennen, die jedoch alle sehr geringe Zählraten aufweisen.
Wie die ω-2θ-Messungen zeigen, liegen oﬀensichtlich für beide Proben ausschließlich
{00l}- als auch {hhh}-Ebenen parallel zur Oberﬂäche vor. Zusammen mit dem Ein-
1Neben dem Einﬂuss des Absorptionsfaktors ist grundsätzlich zu beachten, dass unter streifendem Ein-
fall die Justage der Proben in z-Richtung des Goniometers großen Einﬂuss auf die Zählrate hat und
der Vergleich absoluter Intensitäten daher nur eingeschränkt zulässig ist.
2Bereits geringste Fehlorientierungen in χ oder ω während der Montage führen aufgrund der scharfen
Reﬂexe eines Einkristalls zu einer starken Intensitätsabnahme.
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Abbildung 9.2.: Diﬀraktogramme kathodenzerstäubter In2O3- (oben) und ITO-
Schichten (unten) auf [001]-orientierten MgO-Einkristallen. Die Messungen erfolgten
in ω-2θ-Geometrie (schwarz) und unter streifendem Einfall bei ω=5° (grau). Kleinere
Reﬂexe werden erst durch die Auftragung von
√
I gegen 2θ sichtbar.
bruch der Zählrate unter streifendem Einfall weist diese Beobachtung auf jeweils zwei
Domänen mit unterschiedlichen, stark ausgeprägten Vorzugsorientierungen senkrecht zu
den beiden Probenoberﬂächen hin:
In2O3/ITO (001) ||MgO(001) (9.1a)
In2O3/ITO (111) ||MgO(001) (9.1b)
Die Abnahme der Intensität bei festem Einfallswinkel ist dabei auf den sich drehenden
Streuvektor zurückzuführen, also die Verkippung der zur Beugung beitragenden Netze-
benen um θ−ω gegenüber der Probenoberﬂäche (siehe Abschnitt 4.4.3). Je ausgeprägter
die Textur, desto größer ist folglich auch der Intensitätsunterschied zwischen den beiden
Messungen. Bestätigt wurde dies anhand von χ-Scans und Rocking-Kurven des 004- und
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Abbildung 9.3.: Polﬁguren des 004- und 222-Reﬂexes einer kathodenzerstäubten ITO-
Schicht auf einem MgO-Einkristall in logarithmischer Darstellung. Eine Korrektur des
Untergrunds und der Defokussierung wurde nicht durchgeführt. Mit a und b markierte
Intensitätsmaxima weisen auf zwei Domänen der Orientierungen 9.2a bzw. 9.2b hin
(siehe Text).
222-Reﬂexes der ITO-Probe (nicht gezeigt).
Eine weitere Vorzugsorientierung der Schichten in der Filmebene konnte aufgrund der
einkristallinen MgO-Substrate nicht ausgeschlossen werden. Um diese Frage zu klären,
wurden schließlich Polﬁguren des 004- und 222-Reﬂexes der ITO-Schicht aufgenommen.
Die Ergebnisse sind in logarithmischer Darstellung in Abbildung 9.3 gezeigt. Eine Kor-
rektur des Untergrunds und der Defokussierung wurde nicht durchgeführt. Die beiden
Orientierungen 9.1a und 9.1b sind anhand der sehr scharfen Reﬂexe im Zentrum der bei-
den Polﬁguren bei χ = 0° deutlich zu erkennen. Eine Orientierung der Kristallite auch
in der Filmebene wird durch die fehlende Rotationssymmetrie bestätigt.
In der 222-Polﬁgur ﬁnden sich neben dem Reﬂex bei χ = 0° (Orientierung 9.1b) vier
weitere relativ intensive Reﬂexe unter χ ≈ 55° im Abstand von ∆ϕ = 90°. Diese Reﬂexe
können Kristalliten der Orientierung 9.1a zugeordnet werden. Im kubischen Kristallsys-
tem nehmen die [001]- und [111]-Richtung einenWinkel von 54,7° ein. Dies entspricht dem
beobachteten Wert von χ. Zudem ist die [001]-Richtung eine vierzählige Drehachse, die
für die Orientierung 9.1a mit der Rotationsachse des ϕ-Kreises zusammenfällt. Kristal-
lite, deren 001-Ebenen parallel zur Substratoberﬂäche liegen wachsen also oﬀensichtlich
epitaktisch auf. Da das verwendete Diﬀraktometer für Einkristalluntersuchungen nicht
geeignet ist, konnte die Orientierungsbeziehung zwischen Schicht und Substrat jedoch
nicht untersucht werden.
Verschiedene Autoren haben ebenfalls epitaktisches Wachstum von dotierten und undo-
tierten In2O3-Filmen auf [001]-orientierten MgO-Einkristallen beobachtet [224, 285–288].
Es wird übereinstimmend davon ausgegangen, dass ITO-Kristallite der Orientierung 9.1a
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Abbildung 9.4.: Schematische Darstellung der vier möglichen Orientierungen einer
(111)- auf einer (001)-Ebene unter Voraussetzung kubischer Symmetrie und paralleler
⟨110⟩-Richtungen (nach [285], mit freundlicher Genehmigung von D. Hesse und Else-
vier).
relativ zum Substrat wie folgt ausgerichtet sind [224, 285, 286]:
In2O3/ITO (001) ||MgO(001) und In2O3/ITO [100] ||MgO [100] (9.2a)
Tarsa et al. [224] konnten diese Orientierungsbeziehung anhand von RHEED-Aufnahmen3
mittels PLD abgeschiedener In2O3-Schichten nachweisen. Auch Sieber et al. [285] ha-
ben dieselbe Orientierung durch Elektronen Beugung (SAED4) an epitaktischen In2O3-
Schichten bestätigt. Ausgehend von den Gitterkonstanten der beiden Materialien (aIn2O3 =
10, 117Å [289], aMgO = 4, 211Å (ICDD, PDF–01–076–2583)) beträgt die resultierende
Fehlpassung 4,0%. Zu vergleichen ist hierfür der Abstand zwischen fünf MgO-(200)- und
vier In2O3-(400)-Ebenen [285].
Neben Kristalliten der Orientierung 9.2a zeigt die hier untersuchte ITO-Schicht auch Do-
mänen der Ausrichtung 9.1b, welche ebenfalls in der Literatur beschrieben wird [285, 288].
Die zwölf 400-Reﬂexe in Abbildung 9.3, die unter χ ≈ 55° in regelmäßigen Abständen
von ∆ϕ ≈ 30° auftreten, können Kristalliten dieser Orientierung zugeordnet werden. Dies
steht im Einklang mit den relativ geringen Intensitäten dieser Reﬂexe. Der beobachtete
Wert von χ entspricht abermals dem Winkel zwischen der [111] und der [001] Richtung
von 54,7°. Das Auftreten der Reﬂexe kann somit auf {100}-Ebenen von Kristalliten der
Orientierung 9.1b zurückgeführt werden. Für die so orientierten Domänen fällt die [111]
Richtung mit der Rotationsachse des ϕ-Kreises zusammen. Im kubischen Kristallsystem
stellt sie eine dreizählige Drehachse dar. Das Auftreten von zwölf anstelle von nur drei
Reﬂexen kann jedoch durch vier äquivalente Orientierungen in der Schichtebene erklärt
werden, wie in Abbildung 9.4 schematisch skizziert [285, 288]. Die vier Orientierungen
lassen sich durch schrittweise Rotation um ∆ϕ = 90° ineinander überführen, so dass bei
Vorliegen aller vier Orientierungen gleichzeitig jeweils nach ∆ϕ = 30° {100}-Ebenen in
Reﬂexionsstellung kommen. Kristallite der Orientierung 9.1b weisen somit wahrschein-
lich folgende strukturelle Beziehung zum Substrat auf, die von Sieber et al. [285] für
3engl.: reﬂection high energy electron diﬀraction
4engl.: selected area electron diﬀraction (Beugungsmethode im Transmissionselektronenmikroskop)
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In2O3-Schichten nachgewiesen wurde:
In2O3/ITO (111) ||MgO(001) und In2O3/ITO [110] ||MgO ⟨110⟩ (9.2b)
In der 222-Polﬁgur ﬁnden sich zwölf weitere sehr schwache Reﬂexe bei χ ≈ 70°. Die-
se gehören ebenfalls zur Orientierung 9.2b, da aufgrund der festen Winkelbeziehungen
zwischen den ⟨111⟩ Richtungen nach 70,5° erneut 222-Reﬂexe auftreten müssen. Auf-
grund der vier möglichen Orientierungen der (111)-Netzebenen des Films auf der (001)-
Oberﬂäche des Substrats ﬁnden sich allerdings auch hier zwölf anstelle von drei 222-
Reﬂexen.
Wie für die Orientierung 9.2a ergibt sich ebenfalls eine Fehlpassung von 4,0% für Kris-
tallite der Orientierung 9.2b. Hierfür ist der Abstand zwischen vier In2O3-(440)- und fünf
MgO-(220)-Netzebenen zu vergleichen [285]. Ohne genauere Betrachtungen der Koinzi-
denzgitter der beiden Grenzﬂächen scheint aufgrund der Fehlpassung keine der beiden
Orientierungen 9.2a und 9.2b bevorzugt. Es fällt jedoch auf, dass für die hier unter-
suchten Proben jeweils eine Ausrichtung deutlich dominiert, wie anhand der relativen
Intensitäten in den ω-2θ-Diﬀraktogrammen zu erkennen ist.5
Es wird vorgeschlagen, dass die Unterschiede der relativen Intensitäten des 222- und 004-
Reﬂexes zwischen der In2O3- und ITO-Probe mit verschiedenen Oberﬂächenenergien des
dotierten und undotierten Materials zu erklären sind. Wie bereits in Kapitel 7.1.3 für
polykristalline Schichten diskutiert, wird basierend auf DFT-Rechnungen und umfangrei-
chen Messungen der Oberﬂächenpotentiale davon ausgegangen, dass kathodenzerstäubte
In2O3-Schichten unter reduzierenden Bedingungen vornehmlich {111}-Oberﬂächen auf-
weisen, während ITO-Schichten unter gleichen Depositionsbedingungen vermutlich über-
wiegend {100}-Oberﬂächen ausbilden [30]. Die hier beobachteten Unterschiede in den
relativen Volumenanteilen der beiden Orientierungen 9.2a und 9.2b lassen sich so trotz
gleicher Fehlpassung und vergleichbarer Depositionsbedingungen erklären. Aufgrund der
hohen Sn-Dotierung wird die (001)-Oberﬂäche stabilisiert und die ITO-Probe zeigt vor-
nehmlich Domänen der Orientierung 9.2a. Das gleichzeitige Auftreten beider Orientie-
rungen spricht hierbei für eine Abscheidung im Übergangsbereich von mittleren zu hohen
chemischen Potentialen des Sauerstoﬀs (siehe Übergang B↔C in Abbildung 7.2b). Unter
gleichen Depositionsbedingungen (vergleichbares chemisches Potential des Sauerstoﬀs) ist
die Ausbildung einer (001)-Oberﬂäche für die undotierte Schicht allerdings energetisch
ungünstiger und ein deutlich größerer Teil der Kristallite wächst mit der Orientierung
9.2b auf. Dies ist möglich, weil zum Beispiel im Gegensatz zum Wachstum auf [001]-
orientiertem YSZ die In2O3-Schicht auf dem MgO-Substrat auch mit der (111)-Ebene
parallel zur Oberﬂäche ohne Verlust der epitaktischen Beziehung zum Substrat aufwach-
sen kann.
5Es wird davon ausgegangen, dass auch die In2O3-Schicht auf dem MgO-Substrat epitaktisch aufge-
wachsen ist.
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In der Literatur werden sowohl In2O3-Schichten auf MgO-Einkristallen beschrieben, die
ausschließlich eine der zwei Orientierungen 9.2a und 9.2b zeigen [224, 286, 288], als auch
solche mit Domänen beider Orientierung [285, 287]. Für viele der in diesen Arbeiten
verwendeten Depositionsmethoden (Laserstrahlverdampfen, reaktive Kathodenzerstäu-
bung) ﬁndet die Abscheidung der Schichten nicht im thermodynamischen Gleichgewicht
statt, so dass es schwer fällt die theoretischen Voraussagen zu den Oberﬂächenstabili-
täten in Kapitel 7.1 mit den strukturellen Daten in den Publikationen zu vergleichen.
Hierfür müsste ein eﬀektives chemisches Potential des Sauerstoﬀs während der Abschei-
dung bekannt sein, um die Präparation einem der Bereiche in Abbildung 7.2 zuordnen
zu können.
Interessante Beobachtungen wurden jedoch von Sieber et al. [285] für undotiertes In2O3
gemacht. Ihre auf MgO abgeschiedenen Schichten weisen nach Deposition bei hohen
Substrattemperaturen fast ausschließlich Domänen der Orientierung 9.2b auf. Mit fal-
lender Substrattemperatur nimmt der Anteil der Orientierung 9.2a stark zu. Der bishe-
rigen Argumentation folgend, kann diese Beobachtung als Hinweis auf stabilere {111}-
Oberﬂächen unter reduzierenden Bedingungen (hohe Temperatur) und eine zunehmende
Destabilisierung mit steigendem chemischem Potential des Sauerstoﬀs (sinkende Tempe-
ratur) gesehen werden (entsprechend einem Übergang von Bereich B nach C in Abbil-
dung 7.2). Dies steht in Einklang mit dem in Kapitel 7.1.3 beschriebenem leichten Anstieg
des Ionisationspotentials polykristalliner In2O3-Schichten unter oxidierenden Bedingun-
gen (siehe Abbildung 7.6). Dieser Trend wurde einem graduellen Übergang von einer
⟨111⟩- zu einer ⟨001⟩-Orientierung der Oberﬂächen mit steigendem chemischem Poten-
tial des Sauerstoﬀs zugeschrieben. Es muss allerdings darauf verwiesen werden, dass die
In2O3-Filme von Sieber et al. mittels Molekularstrahlepitaxie (MBE) hergestellt wur-
den und sich folglich die Präparationsbedingungen im Vergleich zu denen kathodenzer-
stäubter Schichten stark unterscheiden. Entsprechend den Ausführungen in Kapitel 7.1.2
scheint der Bereich C in Abbildung 7.6a außerdem nur mit nicht-Gleichgewichtsprozessen
erreichbar. Inwieweit die Depositionsbedingungen von Sieber et al. dennoch eine Abschei-
dung im Bereich C ermöglichen ist unklar.
Die Ausführungen machen deutlich, dass die Deposition auf [001]-orientierten MgO-
Substraten ein weiteres System zur Untersuchung der Oberﬂächenstabilitäten dotierter
und undotierter In2O3-Filme darstellt. Besonders interessant ist hierbei, dass oﬀensicht-
lich das Substrat epitaktisches Wachstum beider relevanten Orientierungen gleicherma-
ßen begünstigt. So könnten strukturelle Untersuchungen in Kombination mit Messungen
der Oberﬂächenpotentiale an Schichten, die mit variierenden chemischen Potentialen des
Sauerstoﬀs hergestellt wurden, zu einem vertieften Verständnis beitragen.
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9.2. polykristalline ITO-Schichten
Strukturelle Untersuchungen vor und nach Heizen unter verschiedenen Bedingungen wur-
den mit den in Kapitel 8.2.5 beschriebenen polykristallinen ITO-Proben durchgeführt.
Details zu den Abscheidungen und Behandlungen ﬁnden sich auf Seite 131 ﬀ. Die Mes-
sungen erfolgten in ω-2θ-Geometrie und unter streifendem Einfall (ω = 5°). Außerdem
wurden Texturmessungen an den geheizten Schichten durchgeführt.
9.2.1. reduzierte ITO-Schichten
Die Diﬀraktogramme der unter reduzierenden Bedingungen deponierten ITO-Schichten
sind in Abbildung 9.5 zu sehen. Nach erfolgter Untergrundkorrektur wurden die Diﬀrak-
togramme zur besseren Vergleichbarkeit zunächst mit den jeweiligen Absorptionsfaktoren
korrigiert (siehe Kapitel 4.4.4 sowie Abbildung 4.17) und anschließend normiert. In al-
len Messungen treten ausschließlich Reﬂexe auf, die der kubischen Bixbyite Struktur
des In2O3 zugeordnet werden können. Ausnahmen stellen markierte Reﬂexe bei 28,4°
und 29,3° dar. Diese entstammen nicht dem verwendeten Aufbau6, was anhand von Ver-
gleichsmessungen sichergestellt wurde. Es handelt sich somit wahrscheinlich um Verun-
reinigungen oder Fremdphasen in der untersuchten Schicht.
Da die beiden Reﬂexe kein festes Intensitätsverhältnis aufweisen, liegen zwei verschiede-
ne Phasen vor. Die Zuordnung anhand nur eines Reﬂexes gestaltet sich allerdings sehr
schwierig. Eine eindeutige Bestimmung ist daher nicht möglich. Der Reﬂex bei 29,3°
kann ggf. auf Verunreinigungen mit Natrium (ICDD, PDF–04–006–6875) zurückgeführt
werden. Auﬀällig ist, dass der Reﬂex bei 28,4° unabhängig von den hier beschriebenen
Experimenten auch von Hohmann [290] für reduzierte ITO-Proben beobachtet wurde.
Eine gute Übereinstimmung ﬁndet sich für eine orthorombische SnO-Modiﬁkation, deren
mit Abstand stärkster Reﬂex bei etwa 28,6° liegt (ICDD, PDF–00-013-0111 und PDF–
04-007-0731). Das Auftreten von SnO unter stark reduzierenden Bedingungen scheint
vor dem Hintergrund der Sn-Segregation an ITO-Oberﬂächen [24, 26, 222, 223] durch-
aus wahrscheinlich. Außerdem steht die Intensitätsabnahme nach Heizen in Sauerstoﬀ
in Einklang mit der Disproportionierung von SnO bei höheren Temperaturen [94] und
der größeren Löslichkeit von Zinn in In2O3 unter oxidierenden Bedingungen [24, 26].
Gegen das Vorliegen einer SnO-Phase spricht jedoch das Auftreten des Reﬂexes auch
mit Sauerstoﬀ im Prozessgas. DFT-Rechnungen mit den in der PDF-Karte 04-007-0731
aufgeführten Strukturdaten zeigen zudem, dass diese Modiﬁkation in die a-Modiﬁkation
des SnO relaxiert und damit nicht stabil ist [237]. Eine abschließende Beurteilung ist
somit an dieser Stelle nicht möglich.
6Durch Überstrahlen der Probe kann es z. B. zu Beugung am Probenträger kommen.
9.2. polykristalline ITO-Schichten 147
Weiterhin muss davon ausgegangen werden, dass die für die Hall-Eﬀekt-Messungen auf-
gebrachten Platin-Kontakte zu weiteren Reﬂexen in den Diﬀraktogrammen führen. Der
intensivste 111-Reﬂex des Platin und der 420-Reﬂex des ITO treten fast unter dem-
selben Beugungswinkel auf. Die großen Intensitätsunterschiede dieses Reﬂex zwischen
den verschiedenen Messungen können folglich auch durch abweichende Positionierungen
der Proben auf dem Halter des Diﬀraktometers herrühren und werden deshalb in der
folgenden Diskussion nicht weiter berücksichtigt.
Ein Vergleich der relativen Intensitäten einer Pulverprobe (Abbildung 9.5) mit denen
der symmetrischen Messungen zeigt, dass der 400-Reﬂex der ITO-Filme deutlich höhere
Zählraten aufweist, als für eine statistische Kornorientierung zu erwarten. Der im Pulver
intensivste 222-Reﬂex ist hingegen sehr schwach. Nach dem 400-Reﬂex besitzen die 440-
und 622-Reﬂexe die höchsten Zählraten.
Die Dominanz des 400-Reﬂexes in den ω-2θ-Messungen lässt vermuten, dass eine ausge-
prägte Textur vorliegt. Entgegen dieser Annahme sind jedoch unter streifendem Einfall
qualitativ kaum Änderungen in den Diﬀraktogrammen auszumachen. Aufgrund der Dre-
hung des Streuvektors um θ− 5°, kann folglich keine ausgeprägte Textur vorhanden sein
(vergleiche beispielhaft mit Abbildung 9.1). Rockingkurven des 400-Reﬂexes (nicht ge-
zeigt) lassen auf eine nahezu statistische Orientierung der Körner schließen. Diese auf den
ersten Blick widersprüchlichen Ergebnisse gaben Anlass für weitere Texturmessungen, die
an späterer Stelle diskutiert werden (siehe Abschnitt 9.2.3).
Hinweise auf morphologische Änderungen gibt ein quantitativer Vergleich der relativen
Intensitäten zwischen den Diﬀraktogrammen, die vor und nach den verschiedenen Heiz-
schritten aufgenommenen wurden. Hierzu wurde zunächst eine Untergrundkorrektur der
einzelnen Diﬀraktogramme und anschließend die Anpassung der Reﬂexe mittels pseudo-
Voigt-Funktionen durchgeführt. Aufgrund der Messung mit Cu-Kα1- und Kα2-Strahlung
erfolgte die Anpassung mit zwei Komponenten. Eine Korrektur mit den Absorptions-
faktoren wurde nicht durchgeführt, da die verwendete Software eine Korrektur nicht
zulässt.
Abbildung 9.6 zeigt das so bestimmte Intensitätsverhältnis I(hkl)/I(400) der Kα1-Kompo-
nenten für ausgewählte Reﬂexe. In den ω-2θ-Messungen sind kaum Änderungen zu sehen.
Einzig der 211- und 222-Reﬂex nehmen nach ∼ 300h Heizen bei 400℃ und einem Sauer-
stoﬀpartialdruck von 0,1Pa zu. Es sei allerdings angemerkt, dass im Fall des 211-Reﬂexes
mit großen Fehlern durch die Untergrundkorrektur zu rechnen ist, so dass nur eine ge-
ringfügige Zunahme des 222-Reﬂexes sicher festgestellt werden kann. In Anbetracht der
Unsicherheit gerade bei der Korrektur des Untergrunds mehrerer überlappender Reﬂexe,
sind keine weiteren Änderungen in den Diﬀraktogrammen der symmetrischen Messungen
auszumachen. Deutliche Variationen werden hingegen unter streifendem Einfall verzeich-
net. Auch eine visuelle Überprüfung der Ausgangsdaten bestätigt eine deutliche Zunahme
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Abbildung 9.5.: Normierte Diﬀraktogramme polykristalliner ITO-Schichten vor und
nach Heizen unter verschiedenen Bedingungen (siehe Text): ω-2θ-Geometrie (oben),
streifender Einfall (Mitte) und Reﬂexlagen sowie Intensitäten eines ITO-Pulvers (ICDD,
PDF–04–006–0858) (unten). Alle Diﬀraktogramme wurden mit dem entsprechenden
Absorptionsfaktor korrigiert. Die Deposition der Filme erfolgte durch Magnetron-
Kathodenzerstäubung mit reinem Argon als Prozessgas. Änderungen der relativen In-
tensitäten sind mit Pfeilen markiert.
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Abbildung 9.6: Intensitätsverhältnis
I(hkl)/I(400) der Kα1-Komponenten von Re-
ﬂexen polykristalliner kathodenzerstäubter
ITO-Schichten vor und nach unterschiedlichen
Heizschritten (siehe Text). Die Abscheidung
der Filme erfolgte mit reinem Argon als
Prozessgas.
der Intensität des 222- und des 440-Reﬂexes (siehe Markierungen in Abbildung 9.5). Nur
eine leichte Erhöhung der Intensität wird für den 431- und 622-Reﬂex berechnet.
Die beschriebenen Änderungen in den Intensitätsverhältnissen werden erstaunlicherweise
nur nach Heizen bei 400 ℃ in der Oxidkammer II beobachtet. Erneutes Heizen der glei-
chen Probe bei 600 ℃ für ∼ 60 h bei einem Gesamtdruck von ebenfalls 0,1 Pa Sauerstoﬀ
führt oﬀensichtlich zu einem reversiblen Verhalten. Verglichen mit der unbehandelten
Probe sind die Abweichungen minimal und im Rahmen der erzielten Genauigkeit nur mit
Vorsicht zu interpretieren. Aufgrund der Abscheidung unter reduzierenden Bedingungen
oxidiert die Probe bei 400 ℃ und einem Sauerstoﬀpartialdruck von 0,1Pa, was sich auch
in einer Abnahme der Ladungsträgerkonzentration widerspiegelt (siehe Abbildung 8.15).
Durch die Erhöhung der Temperatur auf 600℃ bei konstantem Sauerstoﬀpartialdruck im
zweiten Heizschritt erfolgt aufgrund des sinkenden chemischen Potentials des Sauerstoﬀs
eine Reduktion der ITO-Schicht, wie bereits in Kapitel 8.2.5 auf Seite 131 beschrieben.
Die beobachteten morphologischen Änderungen sind somit wahrscheinlich abhängig vom
chemischen Potential des Sauerstoﬀs. Das Heizen bei 650℃ erfolgte unter Atmosphären-
druck in reinem Argon mit einer zuvor unbehandelten Probe. Es wurde bereits dargelegt,
dass dieser und der Heizschritt bei 600 ℃ oﬀensichtlich bei vergleichbarem chemischen
Potential des Sauerstoﬀs stattfanden (siehe Abschnitt 8.2.5). In Übereinstimmung mit
der bisherigen Diskussion unterscheiden sich die relativen Intensitäten nach den beiden
Behandlungen praktisch nicht. Entsprechend der Erwartung spricht dieses Ergebnis auch
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gegen einen Einﬂuss des Gesamtdrucks auf morphologische Umordnungen.
9.2.2. oxidierte ITO-Schichten
Die strukturellen Untersuchungen der mit 10% Sauerstoﬀ im Prozessgas abgeschiedenen
ITO-Filme erfolgte analog zu den im vorangegangenen Abschnitt beschriebenen Messun-
gen. Abbildung 9.7 zeigt die normierten Diﬀraktogramme, die in ω-2θ-Geometrie und
unter streifendem Einfall aufgenommen wurden. Eine Korrektur des Untergrunds und
mit dem Absorptionsfaktor erfolgte zuvor.
Es fällt auf, dass der 222-Reﬂex die Diﬀraktogramme der symmetrischen Messungen stark
dominiert. Alle übrigen Reﬂexe sind deutlich schwächer. Der 400-Reﬂex tritt gar nicht
auf. Somit weisen die Messungen in ω-2θ-Geometrie auf eine ausgeprägte ⟨111⟩-Textur
hin. Die Messungen unter streifendem Einfall zeigen jedoch erneut keine Änderungen,
die auf eine starke Vorzugsorientierung schließen lassen würden. Rockingkurven des 222-
Reﬂexes (nicht gezeigt) sprechen auch in diesem Fall für eine eher statistische Orien-
tierung der Körner. Weitere Texturmessungen werden im folgenden Abschnitt zusam-
men mit den reduzierten Schichten beschrieben. Die Beobachtungen machen allerdings
deutlich, dass allein die Zugabe von Sauerstoﬀ zum Prozessgas in einer völlig anderen
Morphologie der ITO-Schichten resultiert.
Eine Änderung der relativen Intensitäten durch das Heizen wurde für die mit Sauerstoﬀ
abgeschiedenen Filme ebenfalls untersucht. Die Auswertung erfolgte wie im vorangegan-
genen Abschnitt beschrieben. Berechnet wurde das Verhältnis I(hkl)/I(222). Sowohl inner-
halb der symmetrischen, als auch zwischen den asymmetrischen Messungen sind leich-
te Änderungen der relativen Intensitäten zu beobachten. Aufgrund der vergleichsweise
geringen Zählraten ist jedoch von einem großen Fehler durch die Untergrundkorrektur
auszugehen, so dass von einer Darstellung der Daten abgesehen wird. Einzig unter strei-
fendem Einfall scheint eine leichte Zunahme der Intensität des 622-Reﬂexes nach Heizen
bei 400 ℃ gesichert (siehe Markierung in Abbildung 9.7). Die ausgeprägten Intensitäts-
änderungen des 420-Reﬂexes unter streifendem Einfall werden erneut auf den Überlapp
mit dem Pt-111-Reﬂex zurückgeführt.
Neben dem bereits für die reduzierten Schichten unter 28,4° beobachteten Reﬂex fällt
das Auftreten eines neuen Reﬂexes bei 56,1° nach Heizen bei 600 ℃ auf, welcher in Ab-
bildung 9.7 ebenfalls als Fremdphase markiert ist. Im Gegensatz zu den übrigen Reﬂexen
liegt dieser, relativ zu der Referenz eines ITO-Pulvers, bei einem höheren Beugungs-
winkel und kann damit nicht der Bixbyite-Phase angehören. Die Zuordnung zu einer
anderen Phase war nicht erfolgreich. Weitere Untersuchungen müssen daher klären, ob
das Auftreten dieser Phase reproduzierbar ist oder ob es sich um eine Verunreinigung
handelt.
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Abbildung 9.7.: Normierte Diﬀraktogramme polykristalliner ITO-Schichten vor und
nach Heizen unter verschiedenen Bedingungen (siehe Text): ω-2θ-Geometrie (oben),
streifender Einfall (Mitte) und Reﬂexlagen sowie Intensitäten eines ITO-Pulvers (ICDD,
PDF–04–006–0858) (unten). Alle Diﬀraktogramme wurden mit dem entsprechenden
Absorptionsfaktor korrigiert. Die Abscheidung der Schichten erfolgte durch Magnetron-
Kathodenzerstäubung mit 10% Sauerstoﬀ im Prozessgas. Intensitätsänderungen sind
mit Pfeilen markiert.
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9.2.3. Messungen der Textur
In den vorangegangenen Abschnitten wurden sowohl für die reduzierten als auch für die
oxidierten Schichten auﬀällige Intensitätverhältnisse beobachtet. Allein nach den Mes-
sungen in ω-2θ-Geometrie zu urteilen, sprechen die relativen Intensitäten im Vergleich
zu einer Pulverprobe für eine ausgeprägte ⟨100⟩- bzw. ⟨111⟩-Textur. Die Messungen unter
streifendem Einfall scheinen dem jedoch, ebenso wie die Rocking-Kurven, zu widerspre-
chen. Da die Verkippung der Probe bei einer Rockingkurve maximal ±θ beträgt, wurden
zusätzlich χ-Scans des 400- und 222-Reﬂexes im Winkelbereich von ±70° aufgenommen.
Aufgrund der Rotationssymmetrie des zur Abscheidung eingesetzten Magnetrons wurde
von einer Fasertextur ausgegangen, so dass auf diese Weise das Texturproﬁl der Schich-
ten ermittelt werden kann. Die Messungen erfolgten mit den bei 650 ℃ in reinem Argon
geheizten Proben.
Zum Vergleich werden zunächst berechnete Texturproﬁle für eine ideale Fasertextur mit
Vorzugsorientierung in ⟨100⟩-Richtung in Abbildung 9.8 gezeigt. Die Berechnung erfolgte
für eine besonders breite Netzebenenverteilung mit der MATLAB-Toolbox MTEX [184].
Aufgrund der orthogonalen ⟨100⟩-Richtungen im kubischen Kristallsystem treten für den
100-Reﬂex neben dem Maximum bei χ = 0° weitere Maxima für χ = ±90° auf. Entspre-
chend sind für den 111-Reﬂex zwei Maxima bei χ = ±54, 7° zu ﬁnden – dem Winkel
zwischen der [001]- und [111]-Richtung. Ganz analog ergeben sich die Maxima für die
ebenfalls in Abbildung 9.8 gezeigten Verläufe einer ⟨111⟩-Fasertextur. Der kleinste Win-
kel zwischen den ⟨111⟩-Richtungen beträgt dabei 70,5°. Zu beachten ist, dass im Vergleich
zu einem Pulver mit Thkl(χ) = 1 selbst für Proben mit sehr großen Halbwertsbreiten der
Netzebenenverteilung starke Intensitätsunterschiede in den Diﬀraktogrammen auftreten
können. Dies gilt insbesondere, falls der Winkel zwischen den entsprechenden Netze-
benen besonders groß ist. Im Gegensatz zu einer scharfen Textur ist allerdings nicht
mit dramatischen Intensitätsänderungen zwischen symmetrischen und Messungen unter
streifendem Einfall zu rechnen, wie in Abbildung 9.8 verdeutlicht.
In Abbildung 9.9 sind die χ-Scans für die beiden untersuchten Proben dargestellt. Um
das Texturproﬁl abzubilden, wurden die Messwerte zuvor den folgenden Korrekturen
unterzogen:
• Einer Untergrundkorrektur. Höhe und Form des Untergrunds wurde anhand von ω-
2θ-Messungen bzw. durch Anpassung eines Spline an χ-Scans eines unbeschichteten
Quarzglas-Substrats ermittelt.
• Einer Korrektur der Absorption entsprechend Gleichung 4.23 und 4.24c.
• Einer Normierung mit den Intensitäten eines ITO-Pulvers (ICDD, PDF–04–006–
0858).
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Abbildung 9.8.: Texturproﬁle idealer Fasertexturen mit Vorzugsorientierungen in
⟨100⟩- (Mitte) und ⟨111⟩-Richtung (unten). Die Berechnungen erfolgten mit der MAT-
LAB-Toolbox MTEX [184] für breite Netzebenenverteilungen. Sich ergebende Intensi-
tätsunterschiede in ω-2θ-Geometrie und unter streifendem Einfall (ω = 5°) sind durch
Markierungen hervorgehoben. Zum Vergleich sind außerdem die Verläufe einer schärfe-
ren Verteilung (oben) einem breiten Proﬁl und dem eines Pulvers gegenübergestellt.
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Abbildung 9.9.: Anhand von χ-Scans ermitteltes Texturproﬁl einer mit reinem Ar-
gon (oben) und einer mit 10% Sauerstoﬀ (unten) deponierten ITO-Schicht. Ein an die
Daten angepasster Spline dient der besseren Visualisierung des Verlaufs. Details zu den
durchgeführten Korrekturen ﬁnden sich im Text.
• Einer Korrektur der Defokussierung. Mergel et al. [169] folgend wurde hierfür
ein untexturiertes ITO-Pellet unter gleichen Bedingungen gemessen (siehe Abbil-
dung 4.18). Die aufgenommenen χ-Scans wurden zunächst mit den Pulverintensi-
täten korrigiert und der Durchschnitt der erhaltenen Daten berechnet. Die Defo-
kussierungskurve wurde schließlich durch Anpassung eines Spline ermittelt und die
Scans der Schichten mit dieser normiert.
Mit den durchgeführten Korrekturen sollte eine Probe mit statistisch orientierten Kör-
nern den Wert Thkl(χ) = 1 für alle χ annehmen. Um χ = 0° ist dagegen für die mit
reinem Argon abgeschiedene Probe T400(χ) > 1. Die Schicht weist folglich eine ⟨100⟩-
Textur auf, wie bereits anhand der ω-2θ-Messungen vermutet wurde. Die Verteilung der
{400}-Netzebenen ist jedoch extrem breit. Unter streifendem Einfall kann folglich kei-
ne große Änderung der Intensität aufgrund der vergleichsweise geringen Verkippung der
beugenden Netzebenen beobachtet werden.7
7Bedingt durch die Defokussierung ist der Anstieg der Zählrate in den Ausgangsdaten für kleine χ sogar
weniger stark ausgeprägt.
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Abbildung 9.10: Skizze der geometrischen
Verhältnisse während der Deposition der po-
lykristallinen ITO-Schichten in der Oxidkam-
mer III. Angedeutet ist eine cosinusartige Ver-
teilung zerstäubter Teilchen. Wegen des ver-
wendeten Magnetrons liegt die Hauptrichtung
des Partikelﬂusses nicht normal zur Substrato-
berﬂäche, sondern nimmt im Mittel einen Win-
kel von ±11° zu ihrer Normalen ein. Das Auf-
treten von zwei Maxima unter ±10–12° in χ-
Scans der Proben kann so ggf. erklärt werden.
Das Auftreten von zwei Maxima in den gemessenen Verläufen bei χ ≈ ±12° ist mögli-
cherweise eine Folge des kreisförmigen Magnetrons, welches zur Abscheidung eingesetzt
wurde. Wird von einer cosinusartigen bis herzförmigen Verteilung zerstäubter Teilchen
[291] in jedem Punkt des Erosionsgrabens ausgegangen liegt bei einer zentrischen Posi-
tionierung des Substrats unter dem Target die Hauptrichtung des Partikelﬂusses nicht
normal zur Substratoberﬂäche. Die geometrischen Verhältnisse sind in Abbildung 9.10
skizziert. Es ist ebenso denkbar, dass auch höherenergetische Teilchen eine Impulskom-
ponente parallel zur Oberﬂäche aufweisen und zur beobachteten Ausrichtung der Netze-
benen beitragen. Eine abschließende Beurteilung bedarf jedoch weiterer Untersuchungen
und kann derzeit nicht erfolgen.
Wie erwartet weist das Texturproﬁl des 222-Reﬂexes die höchste Intensität im Abstand
von etwa 54,7° zu den beiden Maxima des 400-Verlaufs auf (siehe Pfeile in Abbildung 9.9
(oben)). Die Verteilung der {222}-Netzebenen ist ebenfalls sehr breit und erklärt erneut
die geringen Intensitätsunterschiede zwischen den Diﬀraktogrammen der symmetrischen
und asymmetrischen Messungen.
Die mit 10% Sauerstoﬀ im Prozessgas abgeschiedene ITO-Schicht zeigt wie bereits be-
kannt eine ⟨111⟩-Textur. Die Verteilung der {222}-Netzebenen ist auch für diese Probe
sehr breit. Das Texturproﬁl weist nur ein Maximum bei χ ≈ −12° auf, eine Schulter
ist allerdings bei χ ≈ +12° eindeutig zu erkennen. Diese Beobachtung könnte erneut
mit der Geometrie der Depositionsanlage erklärt werden. Das Proﬁl des 400-Reﬂex ist
deutlich schwieriger zu interpretieren, als das der mit reinem Argon deponierten Schicht.
Zwar wird ein Maximum im Abstand von 54,7° zu dem des 222-Proﬁls gefunden, doch
treten unter χ ≈ ±14° weitere Maxima auf, die anhand der vorliegenden Messungen
nicht erklärt werden können. Es muss jedoch berücksichtigt werden, dass die Zählrate
des ausgewerteten χ-Scans äußerst gering ist. Die durchgeführte Untergrundkorrektur
stellt zudem nur eine Näherung dar, so dass gerade für große |χ| von erheblichen Fehlern
ausgegangen werden muss.
Der Vergleich mit den berechneten Proﬁlen macht deutlich, dass die Texturen der beiden
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Abbildung 9.11: Zusammenfassung
der Texturuntersuchungen an poly-
kristallinen ITO-Schichten, die in der
Oxidkammer III ohne (reduzierend)
und mit 10% Sauerstoﬀ (oxidierend)
im Prozessgas abgeschieden wurden.
Unter reduzierenden Bedingungen her-
gestellte Proben zeigen eine Vorzugs-
orientierung in ⟨100⟩-Richtung, wäh-
rend oxidierte Proben eine ⟨111⟩-
Textur aufweisen. Die Verteilung von
{100}- bzw. {111}-Netzebenen ist je-
doch extrem breit.
<111>
<100>
oxidiert
reduziert
Proben deutlich komplexer sind. Eine quantitative Texturanalyse ist daher nur durch
die Aufnahme von Polﬁguren mehrerer Reﬂexe möglich, um einen größeren Bereich der
Lagenkugel abzubilden. Messungen von Polﬁguren des 400- und 222-Reﬂexes wurden
deshalb durchgeführt. Aufgrund der geringen Probendicke kam es allerdings während
der Messungen für große ϕ-Winkel zu Abschattungseﬀekten durch den zur Verfügung
stehenden Probenhalter, wie sich im Nachhinein herausstellte. Anhand der durchgeführ-
ten Untersuchungen kann daher nicht abschließend beurteilt werden, ob die beobachteten
Intensitätsunterschiede in den verschiedenen Messungen alleine mit einer Textur der Pro-
ben erklärt werden können.
Abschließend sind die Ergebnisse der Texturuntersuchungen noch einmal in Abbildung 9.11
schematisch zusammengefasst.
9.3. Diskussion und Zusammenfassung
Die in diesem Kapitel präsentierten Untersuchungen lassen nur auf geringe morphologi-
sche Änderungen polykristalliner ITO-Schichten während der Relaxation der elektrischen
Leitfähigkeit schließen. Lediglich für die unter reduzierenden Bedingungen hergestellten
Schichten sind leichte Unterschiede in den relativen Intensitäten nach Heizen bei 400 ℃
zu beobachten. Ein Hinweis auf einen dennoch bestehenden Einﬂuss der Mikrostruktur
auf die Relaxationen kann ggf. in dem quasi-epitaktischen Wachstum der In2O3- und
ITO-Filme auf MgO-Einkristallen gesehen werden. Im Gegensatz zu den polykristallinen
Schichten können in diesen Proben die thermodynamischen Gleichgewichtskonzentra-
tionen der Defekte eingestellt werden, wie in Kapitel 8 dargelegt. Es bleibt jedoch zu
berücksichtigen, dass die Messungen dieser Proben bei einer höheren Temperatur von
600 ℃ stattfanden. Mögliche Einﬂüsse der Temperatur auf das Relaxationsverhalten
wurden bereits näher in Kapitel 8 diskutiert.
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Die gezeigten strukturellen Untersuchungen, können nur den Ausgangspunkt für weitere
umfangreiche Untersuchungen der Mikrostruktur polykristalliner Schichten darstellen.
Besonderes Augenmerk sollte hierbei zunächst dem Auftreten der beschriebenen Fremd-
phasen gelten. Gerade unter sehr reduzierenden Bedingungen kann nicht ausgeschlossen
werden, dass es zur Bildung neuer indiumreicher In-O-Phasen kommt. Als Indiz hierfür
kann unter anderem die Ausbildung rein metallischer Oberﬂächen des In2O3 für sehr
kleine chemische Potentiale des Sauerstoﬀs gesehen werden [237] (siehe Abbildung 7.2).
Auch die Ausscheidung von Sn-O-Phasen scheint unter reduzierenden Bedingungen wahr-
scheinlich. Diese Vermutung wird vor allem durch die abnehmende Sn-Löslichkeit mit
sinkendem chemischen Potential des Sauerstoﬀs motiviert, welche sich in der Segrega-
tion von Zinn an ITO-Oberﬂächen [24, 26, 222, 223] und Korngrenzen [223] sowie der
gegenüber dünnen Schichten geringen Löslichkeit in gesinterten Volumenproben [82, 83]
widerspiegelt. Solche Ausscheidungen liegen voraussichtlich nur in nanokristalliner Form
vor. TEM-Messungen könnten daher eine wichtige Ergänzung zur Röntgenbeugung dar-
stellen.
Vor dem Hintergrund der in Kapitel 7.1.3 diskutierten Orientierungsabhängigkeit der
In2O3-Oberﬂächenpotentiale ist ein detailliertes Verständnis des Wachstums polykristal-
liner In2O3- und ITO-Schichten von besonderem technologischem Interesse. Zu klären
bleibt hierbei der Zusammenhang zwischen Vorzugsorientierung, Facettierung und Pro-
zessparamtern, um die gewünschten Oberﬂächenpotentiale einzustellen und eine mög-
lichst homogene Barrierenbildung an Grenzﬂächen zu realisieren. Die in dieser Arbeit
durchgeführten Texturmessungen zeigen, dass in Abhängigkeit der Depositionsbedin-
gungen völlig verschiedene Vorzugsorientierungen realisiert werden können. Mit reinem
Argon als Prozessgas konnten ITO-Filme mit einer ⟨100⟩-Textur hergestellt werden, wäh-
rend die Zugabe von 10% Sauerstoﬀ in einer ⟨111⟩-Textur resultierte.
Für polykristalline SnO2-Filme wurde bereits vermutet, dass ein Zusammenhang zwi-
schen Textur und chemischem Potential des Sauerstoﬀs (Minimierung der Oberﬂächen-
energie) während der Abscheidung besteht [121]. Die Ergebnisse der kathodenzerstäubten
ITO-Filme sind hingegen weniger eindeutig. Wird davon ausgegangen, dass die unter den
Depositionsbedingungen thermodynamisch stabilen Oberﬂächen die Vorzugsorientierung
maßgeblich bestimmen, so ist nach den Ausführungen in Kapitel 7.1.2 mit einer ⟨111⟩-
Textur unter reduzierenden und einer ⟨100⟩-Orientierung unter oxidierenden Bedingun-
gen zu rechnen. Dies steht im Widerspruch zu den gefundenen Ergebnissen. Zudem zeigen
Vergleichsmessungen an ITO-Schichten, die unter gleichen Bedingungen in der Oxidkam-
mer II prozessiert wurden, eine deutlich verschiedene Textur bei der Abscheidung mit
Argon (siehe Anhang C.1). Zwar nimmt in symmetrischen Messungen die Intensität des
222-Reﬂexes gegenüber einer mit Sauerstoﬀ deponierten Schicht ebenfalls ab, doch wird
kein 400-Reﬂex beobachtet. Trotz der nahezu gleichen Konstruktion der beiden Depositi-
onskammern8, werden oﬀensichtlich sehr unterschiedliche Schichtstrukturen erhalten.
8Die Oxidkammer II und III unterscheiden sich nur geringfügig in ihren Abmaßen. Der größte Unter-
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Die Beobachtungen sprechen für eine Abscheidung fernab vom thermodynamischen Gleich-
gewicht unter den gewählten Bedingungen. Insbesondere für hohe Prozessleistungen und
niedrige Drücke muss mit einem starken Einﬂuss z. B. energetischer Partikel auf das
Filmwachstum gerechnet werden (siehe Kapitel 4.1).9 Die Unterschiede zwischen den in
den verschiedenen Depositionskammern prozessierten Schichten sind anders nur schwer
zu erklären.
In der Literatur ﬁndet sich eine Fülle struktureller Untersuchungen kathodenzerstäub-
ter ITO-Schichten, die sich jedoch weitgehend auf symmetrische Messungen beschränken
[292–300]. Umfassende Texturanalysen polykristalliner ITO-Schichten [169, 301] sind hin-
gegen äußerst rar. Dennoch zeichnen sich einige Trends ab. So zeigt eine Arbeit von
Kumar und Mansingh [292] den Einﬂuss wichtiger Prozessparameter der RF-Kathoden-
zerstäubung keramischer Targets auf die Vorzugsorientierung dünner ITO-Schichten. Die
Substrate wurden dabei nicht geheizt. Für niedrige Leistungen, hohe Drücke oder große
Abstände zwischen Substrat und Target weisen die Diﬀraktogramme vorzugsweise oder
ausschließlich 222-Reﬂexe auf. Unter Bedingungen bei denen von keiner Thermalisierung
energetischer Teilchen ausgegangen werden kann (hohe Leistungen, niedrigere Drücke
oder kleine Abstände) dominieren hingegen 400- und 440-Reﬂexe. Mit steigendem Sau-
erstoﬀgehalt im Prozessgas konnten die Autoren auch eine ⟨111⟩-Textur bei kleinen Ab-
ständen einstellen. Ähnliche Beobachtungen wurden auch von Terzini et al. [293] gemacht,
die ITO-Schichten bei einer Substrattemperatur von 250 ℃ deponierten. Ihre Schichten
wurden ebenfalls mit RF-Magnetron-Kathodenzerstäubung hergestellt und zeigen einen
Übergang von einer Vorzugsorientierung in ⟨111⟩- zu einer ⟨100⟩-Richtung mit steigender
Leistung. Bei Zugabe von Sauerstoﬀ wird der Übergang zu höheren Leistungen verscho-
ben. Die Unterdrückung einer ⟨100⟩-Ausrichtung mit steigendem Sauerstoﬀgehalt im Pro-
zessgas bei der RF-Kathodenzerstäubung wurde auch von anderen Autoren beschrieben
[299, 301].
Shigesato et al. [294–297] haben in verschiedenen Veröﬀentlichungen den Unterschied
zwischen ITO-Schichten, die mittels DC-Magnetron-Kathodenzerstäubung (TSubstrat =
400℃) und durch Elektronenstrahl-Verdampfen (TSubstrat = 350℃) hergestellt wurden,
beschrieben. Verdampfte Schichten weisen stets eine leichte ⟨111⟩-Textur auf, während
die zerstäubten Filme eindeutig ⟨100⟩-orientiert sind. Letztere Beobachtung wurde auch
von Mergel et al. [169, 298, 300] gemacht (TSubstrat = 300 ℃). Sie beschreiben außerdem
eine Zunahme der ⟨100⟩-Orientierung mit steigender Leistung und bei Positionierung der
Substrate unter dem Erosionsgrabens (engl.: race track) des Targets. Diese Trends rela-
tivieren sich bei einem höheren Prozessdruck wobei der Anteil ⟨111⟩-orientierter Körner
ansteigt. Die Zugabe von Sauerstoﬀ resultiert wie bei einer RF-Anregung des Plasmas
ebenfalls in einer Abnahme ⟨100⟩-orientierter Kristallite.
schied wird daher in dem Einsatz zweier leicht verschiedener Magnetrons gesehen, deren Magneten
nach Aussage des Herstellers jedoch gleiche Feldstärke besitzen.
9Die Abscheidung epitaktischer In2O3-Filme in Kapitel 7.1.2 erfolgte bei deutlich geringeren Leistungen
und höherem Druck.
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Die Depositionsbedingungen der verschiedenen Arbeiten sind nur sehr schwer miteinan-
der vergleichbar, da viele Informationen nicht gegeben oder bekannt sind (z. B. Magnetron-
Feldstärke, Potentialverteilung, Energieverteilung von Ionen und neutralen Teilchen,
etc.). In der Gesamtschau fällt jedoch auf, dass eine ⟨100⟩-Ausrichtung zu dominieren
scheint, sobald ein verstärkter Beschuss mit energetischen Teilchen während des Wachs-
tums stattﬁndet. Wie in Kapitel 3 beschrieben, kann auftretendes Channeling auch die
Ausrichtung thermodynamisch instabiler Oberﬂächen normal zur Wachstumsrichtung be-
günstigen. So wird mit steigender Leistung stets eine Zunahme ⟨100⟩-orientierter Körner
beobachtet. Auch die DC-Anregung des Plasmas resultiert gegenüber der RF-Anregung
verstärkt in einer ⟨100⟩-Textur [169, 300]. Beide Beobachtungen können ggf. auf einen
größeren Kathodenfall zurückgeführt werden (siehe Kapitel 4.1). Negative Ionen und
reﬂektierte neutrale Teilchen (reﬂected neutrals) treﬀen unter diesen Bedingungen mit
deutlich größerer Energie auf das Substrat. Ebenso kann die zunehmende Ausrichtung in
⟨111⟩-Richtung mit steigendem Sauerstoﬀgehalt ggf. durch den sinkenden Kathodenfall
bei RF-Anregung des Plasmas erklärt werden.
Gestützt wird die Vermutung eines Einﬂusses energetischer Teilchen auf die Textur dün-
ner ITO-Schichten durch eine Arbeit von Thiele et al. [302]. Die Abscheidung der Proben
erfolgte mittels Ionenstrahlzerstäubung eines keramischen Targets auf ungeheizten Sub-
straten. Durch den zusätzlichen Beschuss der wachsenden Schicht mit Ar-Ionen (IBAD)
mittlerer Energie (200–300 eV) erfolgt ein Übergang von amorphen hin zu biaxial textu-
rierten Schichten. Letztere weisen ausschließlich 400-Reﬂexe in Diﬀraktogrammen sym-
metrischer Messungen auf. Der Winkel zwischen Ionenstrahl und Oberﬂächennormale
wurde dabei von 45–65° variiert. Die schärfste Orientierung (FWHM) in der Ebene wur-
den allerdings nicht durch eine parallele Ausrichtung des Ionenstrahls mit der ⟨111⟩-
Richtung erreicht (χ = 55°), sondern durch den Beschuss unter 65°. Auch die ⟨111⟩-
Richtung wurde stets für χ = 55° gefunden und dreht folglich nicht mit dem Ionenstrahl
mit. Beide Beobachtungen sprechen gegen Channeling entlang der ⟨111⟩-Richtung als Ur-
sache für die biaxiale Ausrichtung der Schichten. In Übereinstimmung hiermit zeigt die
Ionen-Ätzrate kein Minimum unter χ = 55°. Vor dem Hintergrund einer Veröﬀentlichung
von Ressler [303] vermuten die Autoren daher, dass die ⟨001⟩-Orientierung der Schichten
auf eine anisotrope ioneninduzierte Defektbildung für verschiedene kristallographische
Oberﬂächen zurückzuführen ist. Es scheint möglich, dass in der Folge eine Änderung
der Oberﬂächenenergien gegenüber denen im thermodynamischen Gleichgewicht statt-
ﬁndet, welche die Vorzugsorientierung bestimmt. Unabhängig von dem zugrunde liegen-
den Mechanismus wird deutlich, das der Beschuss mit energetischen Teilchen mittlerer
Energie oﬀensichtlich einen erheblichen Einﬂuss auf die Textur von ITO-Schichten haben
kann. Die Unterschiede zwischen den in Abschnitt 7.1.2 diskutierten Oberﬂächenstabi-
litäten der epitaktischen In2O3-Schichten und der Vorzugsorientierung polykristalliner
ITO-Schichten unter reduzierenden und oxidierenden Bedingungen ist somit, neben der
Sn-Dotierung, ggf. in der deutlich höheren Leistung und dem niedrigeren Druck bei der
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ITO-Abscheidung zu suchen, was in einem verstärkten Bombardement der wachsenden
Schicht resultiert.
Neben dem Beschuss mit energetischen Teilchen fällt der Einﬂuss unterschiedlicher De-
positionsraten auf die Textur ins Auge. Eine Orientierung der ⟨111⟩-Richtungen normal
zur Oberﬂäche tritt tendenziell für geringe Raten auf, während eine Ausrichtung entlang
⟨100⟩ meist für hohe Raten zu beobachten ist (vgl. Leistungs-, Druck- und Reaktivgas-
Einﬂuss). Handelt es sich unter den Depositionsbedingungen bei der ⟨100⟩-Orientierung
um eine schnelle Wachstumsrichtung10, so kann dieser Einﬂuss ggf. die Minimierung der
Oberﬂächenenergie für hohe Depositionsraten überwiegen und die Vorzugsorientierung
bestimmen (siehe Kapitel 3). Gestützt wird diese Möglichkeit durch Messungen an reak-
tiv verdampften Schichten [304], die mit steigender Rate einen Übergang zu einer ⟨100⟩-
Orientierung zeigen. Es muss allerdings angemerkt werden, dass keine Angaben zum
Sauerstoﬀpartialdruck gemacht wurden, so dass nicht ausgeschlossen werden kann, dass
die Schichten unter extrem reduzierenden Bedingungen (Metallüberschuss) aufgewachsen
sind. In einem solchen Fall könnte es auch zu einer thermodynamischen Stabilisierung
von {100}-Oberﬂächen kommen (vgl. Abbildung 7.2). Gegen einen alleinigen Einﬂuss
der Rate sprechen hingegen die teils sehr verschiedenen Texturen zwischen Schichten,
die mit ähnlichen Raten aber unterschiedlicher Anregung des Plasmas [300] hergestellt
wurden.
Schließlich ist auch zu berücksichtigen, dass der Spannungszustand dünner Schichten
im allgemeinen stark von den Depositionsbedingungen abhängt [305, 306]. Treten ausrei-
chend große Spannungen auf können Anisotropien im E-Modul die Textur maßgeblich be-
stimmen (siehe Kapitel 3). Shigesato et al. [295, 296] berichten von höheren Dehnungen in
den ⟨100⟩-orientierten kathodenzerstäubten Schichten gegenüber den ⟨111⟩-orientierten
verdampften Filmen. Mergel et al. [300] haben für DC- und RF-kathodenzerstäubte Fil-
me festgestellt, dass ⟨111⟩-orientierte Kristallite stets höhere Dehnungen aufweisen als
Körner anderer Orientierungen. Die verfügbaren Daten lassen allerdings noch keine ein-
deutigen Schlüsse zu. Systematische Spannungsanalysen in Abhängigkeit der Deposi-
tionsbedingungen und Schichtdicke, die vor allem auch den Spannungszustand in der
Schichtebene erfassen, wären an dieser Stelle wünschenswert (die genannten Arbeiten
beschränken sich auf Proﬁlanalysen symmetrischer XRD-Messungen).
Im Vergleich zu anderen Oxiden, wie z. B. ZnO [138], sind die Vorzugsorientierungen ka-
thodenzerstäubter ITO-Schichten oﬀensichtlich nur sehr schwach ausgeprägt. Dies wurde
im Rahmen dieser Arbeit für eine Reihe weiterer selbst hergestellter und kommerzieller
ITO-Filme bestätigt. Neben den eigenen Messungen zeigen auch Untersuchungen von
Mergel et al. [169] bemerkenswert breite Netzebenenverteilungen um eine Vorzugsorien-
tierung.
10Thermodynamisch instabile Oberﬂächen stellen i. d. R. schnelle Wachstumsrichtungen dar.
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Abbildung 9.12.: Schematische Zusammenfassung wichtiger Arbeiten in der Literatur
(siehe Text) im Hinblick auf die Ausbildung von Vorzugsorientierungen dünner katho-
denzerstäubter ITO-Schichten. Orientierungen in ⟨100⟩-Richtung werden vornehmlich
für große Leistungen L, geringe Drücke p und kleine Abstände d berichtet, für die mit
einem verstärkten Beschuss energetischer Teilchen (höhere kinetische Energie E) und ei-
ner hohen Rate R zu rechnen ist. Ein geringerer Beschuss und eine kleine Rate, bedingt
durch vergleichsweise geringe Leistungen, hohe Drücke und große Abstände, resultieren
vielfach in einer ⟨111⟩-Textur der Schichten.
Die Diskussion macht deutlich, dass die Zusammenhänge äußerst komplex und nur un-
genügend verstanden sind. Unter technisch relevanten Prozessbedingungen scheinen die
Oberﬂächenenergien nicht alleine die Vorzugsorientierung zu bestimmen. Um universel-
le Leitlinien für die Einstellung gewünschter Texturen geben zu können, sind weitere
Strukturuntersuchungen nötig, die auch die Ausbildung der Kornstruktur in den ver-
schiedenen Wachstumsphasen betrachten sollten. Grundsätzlich ist eine Bestimmung der
im Plasma auftretenden Spezies und ihrer Energieverteilung wünschenswert, zugleich
technisch aber nur schwer realisierbar. Der Ansatz zukünftiger Arbeiten muss daher eine
umso systematischere Variation sämtlicher Prozessparameter und gleichzeitig umfassende
Charakterisierung sein.
Es sei nochmals darauf verwiesen, dass die in Kapitel 7.1 diskutierte Ausbildung bestimm-
ter Oberﬂächen in Abhängigkeit des chemischen Potentials des Sauerstoﬀs in manchen
Punkten widersprüchlich zu den hier diskutierten Texturmessungen erscheinen mag. Es
muss jedoch berücksichtigt werden, dass auch eine Facettierung an der Oberﬂäche auf-
treten kann, sofern die Wachstumsrichtung nicht durch eine Minimierung der Oberﬂä-
chenenergie bestimmt wird und die Oberﬂächendiﬀusion ausreichend groß ist. Hinweise
auf die Facettierung polykristalliner ⟨100⟩-orientierter ITO-Schichten, die unter redu-
zierenden Bedingungen mittels Kathodenzerstäubung hergestellt wurden, gibt z. B. eine
Veröﬀentlichung von Kim et al. [301].
Abschließend sollen wesentliche Punkte nochmals stichpunktartig zusammengefasst wer-
den:
• Je nach Sauerstoﬀgehalt im Prozessgas unterscheidet sich die Textur polykristal-
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liner ITO-Schichten zum Teil stark. Mit Sauerstoﬀ zeigen die Schichten verstärkt
eine ⟨111⟩-, ohne hingegen eine ⟨100⟩-Textur. Die Vorzugsorientierung ist jedoch
nur wenig ausgeprägt.
• Die Prozessierung in unterschiedlichen Depositionskammern kann bei ansonsten
gleichen Prozessparametern zu deutlich unterschiedlichen Vorzugsorientierungen
führen.
• Vor dem Hintergrund struktureller Daten in der Literatur wird vermutet, dass die
Textur polykristalliner ITO-Schichten durch die Wachstumsrate oder den Beschuss
mit Ionen und/oder reﬂektierten neutralen Teilchen beeinﬂusst wird (siehe Abbil-
dung 9.12). Somit könnte auch der Einﬂuss unterschiedlicher Depositionskammern
und/oder Magnetrons auf die Textur verstanden werden.
• Die strukturellen Untersuchungen an polykristallinen ITO-Schichten lassen auf kei-
ne größeren morphologischen Umordnungen nach Heizen unter verschiedenen Be-
dingungen schließen. Der Einﬂuss auf die Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit
wird deshalb als gering eingestuft.
• In den Diﬀraktogrammen treten jedoch Fremdphasen auf, die ggf. einer metastabi-
len SnO-Phase zugeordnet werden können. Um nanoskalige Änderungen, wie Sn-
Ausscheidungen an Korngrenzen und Oberﬂächen zu untersuchen, ist die Rönt-
genbeugung jedoch nicht geeignet. Ergänzend werden daher bereits strukturelle
Untersuchungen mittels TEM im Fachgebiet Oberﬂächenforschung durchgeführt.
Teil III.
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10. ITO/Al2O3-Grenzﬂächen
In den folgenden Abschnitten werden die elektronischen und chemischen Eigenschaf-
ten unterschiedlich präparierter Grenzﬂächen zwischen ITO und Al2O3 präsentiert. Die
Untersuchungen erfolgten am DAISY-Mat mittels Photoelektronenspektroskopie (XPS,
UPS). Die Ausbildung der Grenzﬂächen wurde dabei in situ durch schrittweises Aufbrin-
gen der Deckschicht auf das zunächst unbedeckte Substratmaterial verfolgt. Da sämtliche
Präparationskammern an das integrierte System angeschlossen waren, kann eine Oxida-
tion der Oberﬂächen und der Einﬂuss von Adsorbaten auf die Messungen ausgeschlossen
werden.
Die Grenzﬂächen zwischen ITO und Al2O3 wurde von Gassenbauer [307] und in Zusam-
menarbeit mit Bayer [180, 308] untersucht. Die Abscheidung der Al2O3-Schichten erfolgte
dabei mit reaktiver Kathodenzerstäubung eines metallischen Al-Targets bzw. der Metho-
de der Atomlagendeposition (ALD). Die Ausbildung der Grenzﬂäche zwischen ITO und
kathodenzerstäubtem Al2O3 wurde bereits von Gassenbauer in Referenzen [24, 307] be-
schrieben. Für den Vergleich mit der im Rahmen dieser Arbeit untersuchten ITO/ALD-
Al2O3-Grenzﬂäche sind die Ergebnisse von Gassenbauer in Abschnitt 10.1 nochmals im
Detail aufgeführt.
Die Präparation der ITO-Substrate wurde in beiden Experimenten unter vergleichba-
ren Bedingungen mit einem keramischen In2O3-Target mit einem Anteil von 10Gew.%
SnO2 durchgeführt. Details der Depositionsbedingungen sind in Anhang A in Tabelle A.2
aufgeführt (Proben Nr. 12–14).
10.1. Kathodenzerstäubte Deckschicht
Die schrittweise Abscheidung der Al2O3-Schicht wurde von Gassenbauer [307] mittels
RF-Anregung des Plasmas auf einem ungeheizten ITO-Substrat durchgeführt. Die Depo-
sition erfolgte dabei im oxidischen Modus (siehe Kapitel 4.1) und resultiert in vollständig
oxidierten Schichten, wie anhand der XP-Übersichtsspektren in Abbildung 10.1 ersicht-
lich. Zum Vergleich ist außerdem ein Übersichtsspektrum einer dünnen Al-Schicht auf
ITO gezeigt. Der metallische Film zeigt ausgeprägte Verlustemissionen bei höheren Bin-
dungsenergien der Al-Rumpfniveaus, die durch die Anregung von Plasmonen zustande
kommen. Diese sind für die oxidierte Schicht nicht vorhanden, was auf eine vollständige
Oxidation hinweist.
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Abbildung 10.1.: XP-Übersichtsspektren einer kathodenzerstäubten Al2O3- und Al-
Schicht auf ITO. Aufgrund der Anregung von Plasmonen treten in der Al-Schicht bei
höheren Bindungsenergien der Al 2s- und Al 2p-Linien die für Metalle typischen Ver-
lustemissionen auf. Diese fehlen für die Al2O3-Schicht und können als Hinweis für die
vollständige Oxidation der Schicht gesehen werden.
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Abbildung 10.2.: XP-Detailspektren nach schrittweiser Abscheidung von Al2O3 auf
ITO mittels Kathodenzerstäubung. Die Ar 2p-Spektren sind Ausschnitte von Über-
sichtsspektren. Die angegebene Schichtdicke wurde anhand der Abschwächung der
In 3d5/2-Emission ermittelt. (Adapted from [307] with permission from the PCCP Ow-
ner Societies.)
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Abbildung 10.3: Bindungsenergie-
Verschiebungen der Rumpfniveaus
(unten) sowie Verlauf der Austritts-
arbeit und des Ionisationspotentials
(oben) mit zunehmender Schichtdicke
der Al2O3-Schicht. Um die Verschiebung
des Valenzbandmaximums zu verfolgen,
wurde von den Bindungsenergien der
Rumpfniveaus im unteren Graph die Ab-
stände zwischen Valenzbandmaximum
und Rumpfniveau des ITO-Substrats
bzw. der Al2O3-Schicht am Ende der
Deposition abgezogen. (Adapted from
[307] with permission from the PCCP
Owner Societies.)
Detail-Spektren der Rumpfniveaus, die nach jedem Depositionsschritt aufgenommen wur-
den, sind in Abbildung 10.2 zu sehen. Die In 3d5/2- und O 1s-Spektren der unbedeckten
ITO-Schicht zeigen eine starke Asymmetrie, die auf die Anregung von Plasmonen des
freien Elektronengases zurückzuführen ist [24, 26]. Die hohe Dotierung spiegelt sich auch
in der großen Bindungsenergie des Valenzbandmaximums von 3, 44± 0, 1 eV wider. Das
Fermi-Niveau liegt damit weit im Leitungsband, was auch anhand einer Emission an der
Fermi-Energie (Bindungsenergie gleich 0 eV) sichtbar ist.
Mit zunehmender Dicke der abgeschiedenen Al2O3-Schicht nimmt die Intensität der
In 3d5/2-Emission durch Absorption ab, während die Al 2p-Emission entsprechend an
Intensität gewinnt. Für die O 1s-Rumpf-Niveaus sind hingegen kaum Intensitätsände-
rungen auszumachen, da die beiden Oxide vergleichbare Bindungsenergien besitzen. Auf-
grund der Überlagerung der Emissionen beider Materialien ändert sich mit zunehmender
Schichtdicke die Form des Valenzbands. Außerdem fällt auf, dass ab einer Schichtdicke
von etwa 8Å eine Ar-Emission auftritt, die auf eine Implantation von Ar-Ionen in die
wachsende Schicht hindeutet (siehe folgende Diskussion).
Während der Grenzﬂächenausbildung sind große Änderungen der Bindungsenergie zu
beobachten. Bis zum Auftreten der Ar-Emission verschieben alle Rumpfniveaus zu nied-
rigeren Bindungsenergien, um danach wieder deutlich zuzunehmen. Die anfängliche Ab-
nahme der Bindungsenergie ist auf ein Sinken des Fermi-Niveaus unterhalb des Leitungs-
bandminimums zurückzuführen. Die starke Abnahme der Ladungsträgerkonzentration
spiegelt sich auch in einer symmetrischen Linienform der In 3d5/2- und O 1s-Emissionen
wider [24, 26]. Die Verschiebungen der Rumpf-Niveaus sind in Abbildung 10.3 zusam-
mengefasst.
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Die Spektren geben keine Hinweise auf eine Grenzﬂächenreaktion. Oﬀensichtlich ist
der Sauerstoﬀanteil im Prozessgas hoch genug, so dass es zu keiner Reduktion der
ITO-Oberﬂäche durch auftreﬀende Al-Ionen und -Atome kommt. Die Verschiebung der
Rumpfniveaus zu niedrigeren Bindungsenergien während der ersten Depositionsschrit-
te ist vermutlich, mit einer Besonderheit des Abscheideprozesses zu erklären. Wie in
Kapitel 4.1 dargelegt, können negativ geladene Ionen im Kathodenfall vor dem Target
beschleunigt werden und das Substrat bombardieren. Aufgrund des Potentialabfalls von
> 100V ist es möglich, dass negativ geladene Sauerstoﬃonen ausreichend Energie ge-
winnen, um in die Oberﬂäche des Substrats implantiert zu werden. Begünstigend könnte
dabei die hohe Anzahl struktureller Leerstellen der Bixbiyt-Struktur wirken. Die Abnah-
me der Ladungsträgerkonzentration im ITO während der Al2O3-Deposition könnte somit
auf die Kompensation von Sn-Dotanden durch interstitiellen Sauerstoﬀ zurückzuführen
sein.
Im weiteren Verlauf des Experiments wird eine Verschiebung der Rumpfniveaus zurück zu
größeren Bindungsenergien beobachtet. Dies entspricht einem Anstieg des Fermi-Niveaus
und ist ein Hinweis auf die Kompensation positiver Ladungen an der Grenzﬂäche. Da
die Verschiebung mit dem Auftreten der Ar-Emission korreliert, wird geschlossen, dass
Ar+-Ionen in die Al2O3-Schicht implantiert werden. Erklärt werden kann dies mit der
sich ändernden Leitfähigkeit der Substratoberﬂäche mit zunehmender Bedeckung. So-
bald die Al2O3-Schicht vollständig geschlossen ist, ﬁndet ein Übergang von einem gut
leitfähigen geerdeten Substrat hin zu einem elektrisch isolierenden Substrat statt. Die
unterschiedliche Beweglichkeit von Elektronen und Ionen im Plasma der RF-Anregung
führt schließlich zur Ausbildung des Anodenfalls und einer Beschleunigung positiv gela-
dener Ar-Ionen auf das Substrat (siehe Kapitel 4.1). Somit ist wahrscheinlich auch die
Erhöhung des Fermi-Niveaus für Schichtdicken > 9Å eine Besonderheit des verwendeten
Abscheideprozesses.
Neben XP-Spektren wurden von Gassenbauer [307] auch UPS-Messungen zur Bestim-
mung der Oberﬂächenpotentiale nach jedem Depositionsschritt durchgeführt. Die He I-
Spektren (21,2 eV Anregungsenergie) der Valenzbänder sind in Abbildung 10.4 gezeigt.
Die Verschiebungen stimmen weitgehend mit denen der XP-Rumpfniveaus überein. Eben-
so zeigt das UP-Spektrum der unbedeckten ITO-Schicht eine Fermi-Kante, die bereits
nach der ersten Abscheidung wegen des sinkenden Fermi-Niveaus verschwindet. Der Ver-
lauf der Austrittsarbeit und des Ionisationspotentials, die anhand der Bindungsenergien
der Valenzbandmaxima und Sekundärelektronenkanten bestimmt wurden (siehe Kapi-
tel 4.3), sind in Abbildung 10.3 gezeigt. Die Austrittsarbeit und das Ionisationspotential
zeigen zu Beginn der Messung für kathodenzerstäubte polykristalline ITO-Schichten ty-
pische Werte von 4,5 eV bzw. 7,6 eV (siehe Kapitel 7.1.3). Bis zu einer Al2O3-Dicke von
∼ 9Å steigt die Austrittsarbeit auf 6,4 eV an. Anschließend sinkt die Austrittsarbeit wie-
der parallel mit der Zunahme der Bindungsenergie des Valenzbandmaximums auf 4,1 eV
(steigendes Fermi-Niveau). Auch das Ionisationspotential steigt mit zunehmender Bede-
10.1. Kathodenzerstäubte Deckschicht 167
2 0
E
F
16 12
  
SEC
8 4 0
  
VB
65 Å
41 Å
25 Å
14 Å
8.5 Å
4.7 Å
1.4 Å
0.7 Å
0 Å
Bindungsenergie [eV]
In
te
n
s
it
ä
t 
[w
.E
.]
Abbildung 10.4: UP-
Valenzbandspektren aufge-
nommen nach schrittweiser
Deposition von Al2O3 auf
ITO. Die angegebene Al2O3-
Schichtdicken wurden aus der
Abschwächung des In 3d5/2-
Rumpfniveaus berechnet.
Zur besseren Betrachtung
wurde der Bereich der
Fermi-Kante (rechts) und
der Sekundärelektronenkante
(links) vergrößert. (Adapted
from [307] with permission
from the PCCP Owner
Societies.)
ckung an und erreicht seinen Sättigungswert von & 9 eV für eine Schichtdicke von ∼ 25Å.
Folglich ist die Zunahme der Austrittsarbeit neben der Fermi-Niveau-Verschiebung auch
auf die Ausbildung eines Oberﬂächendipols zurückzuführen. Die Abnahme der Austritts-
arbeit für Schichtdicken > 9Å ist hingegen ausschließlich Folge des steigenden Fermi-
Niveaus. Die Ausbildung eines Oberﬂächendipols weist auf eine Änderung der Oberﬂä-
chenterminierung hin, wie in Kapitel 7 ausführlich dargelegt. Im Fall der betrachteten
Oxidoberﬂächen werden hohe Werte für sauerstoﬀreiche Oberﬂächen erwartet. Allerdings
sind für Al2O3 keine Vergleichswerte bekannt, so dass auf eine weiterführende Diskussion
zunächst verzichtet wird.
Eine Zusammenfassung ist in Abbildung 10.5 dargestellt, die den Bandverlauf des ITO-
Substrats und der Al2O3-Schicht schematisch in drei Stadien der Grenzﬂächenausbildung
zeigt. Die Bandanpassung zwischen den beiden Materialien wurde anhand des Verlaufs
der Bindungsenergien mit der Schichtdicke im unteren Graph in Abbildung 10.3 abgelei-
tet. Der Valenzbandversatz kann im Bereich mittlerer Schichtdicken abgelesen werden,
in dem die Bindungsenergien von Substrat und Schicht parallele Verschiebungen zeigen.
Für geringere Schichtdicken ist die elektronische Struktur noch nicht vollständig aus-
gebildet, während für größere Schichtdicken der Potentialabfall über die Al2O3-Schicht
zu größeren Bindungsenergieverschiebungen der Al-Emission im Vergleich zu denen des
ITO-Substrats führt. Im Schichtdickenbereich von 10–25Å liegt das Valenzbandmaxi-
mum der Al2O3-Schicht in Bezug auf das Fermi-Niveau höher als jenes der ITO-Schicht,
so dass sich ein Versatz von etwa 200meV ergibt.
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Abbildung 10.5.: Zusammenfassung der experimentellen Beobachtung und des Band-
verlaufs in drei Stadien der Grenzﬂächenausbildung bei Abscheidung von Al2O3 mittels
reaktiver Kathodenzerstäubung auf ITO. Abkürzungen stehen für das Valenzbandma-
ximum (EV B), Das Leitungsbandminimum (ELB), das Vakuum-Niveau (EV ak), das
Fermi-Niveau (EF ), das Ionisationspotential (Ip), die Austrittsarbeit (ϕ), den Valenz-
bandversatz (∆EV B) und die Änderung des Oberﬂächendipols (δ). (Adapted from [307]
with permission from the PCCP Owner Societies.)
10.2. Atomlagendeposition der Deckschicht
Der Vorteil der Atomlagendeposition (ALD) gegenüber gerichteten Abscheideverfahren,
wie der Kathodenzerstäubung, wird in einer homogenen Bedeckung auch rauer Oberﬂä-
chen bei geringster Schichtdicke gesehen. Darüber hinaus gilt das Verfahren als äußerst
schonend für die Substratoberﬂäche, da kein Beschuss mit Ionen oder anderen Teilchen
auftritt. Somit scheint die ALD hervorragend für die Modiﬁkation von Oberﬂächen bzw.
die Aufbringung ultra dünner Barriereschichten (Monolagen) geeignet.
Die Grenzﬂächenausbildung zwischen ITO und Al2O3 wurde deshalb auch mittels Atom-
lagendeposition der Deckschicht in Zusammenarbeit mit Bayer [180, 308] untersucht.
Hierzu wurde eine eigene Depositionskammer aufgebaut und an das integrierte Sys-
tem DAISY-Mat angeﬂanscht. Als Präkursor und Reagenz kamen Trimethyl-Aluminium
(TMA) bzw. Wasser zum Einsatz (siehe Kapitel 4.2). Die Abscheidung erfolgte bei 200
und 300 ℃ auf einem kathodenzerstäubten ITO-Substrat (vgl. Tabelle A.2 auf Sei-
te XXV). Weitere Details zu der Depositionskammer und den verwendeten Ausgangs-
stoﬀen ﬁnden sich in Referenzen [180, 308].
Abbildung 10.6 zeigt die Rumpfniveaus, die bei der schrittweisen Abscheidung der Al2O3-
Schicht mittels XPS aufgenommen wurden. Die Deposition erfolgte bei einer Substrat-
temperatur von 200 ℃. Aufgrund der hohen Lage des Fermi-Niveaus (EF − EV BM =
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Abbildung 10.6.: XP-Detailspektren nach schrittweiser Abscheidung von Al2O3 auf
ITO mittels ALD bei einer Substrattemperatur von 200 ℃. Die Anzahl der Zyklen ist
neben den O 1s-Spektren vermerkt.
3, 02± 0, 1 eV) der unbedeckten ITO-Schicht sind asymmetrische Linienformen der In 3d5/2-
und O 1s-Emissionen zu beobachten. Wie bereits erwähnt, lassen sich diese auf Verluste-
missionen zurückführen, die durch Anregung von Plasmonen des freien Elektronengases
entstehen [24, 26]. Mit zunehmender Schichtdicke nimmt die Intensität der In 3d5/2-
Emission durch Absorption kontinuierlich ab, während die der Al 2p-Emission zunimmt.
Die Ab- bzw. Zunahme der Intensität lässt sich auch im Verlauf der O 1s-Spektren be-
obachten, welche bei niedrigen Bindungsenergien eine Substratkomponente und bei hö-
heren Bindungsenergien eine Komponente der Al2O3-Deckschicht aufweisen. Ganz ana-
log ändert sich durch die Überlagerung von Substrat- und Schichtemissionen auch die
Form des Valenzbandes im Laufe der Abscheidung. Hinweise auf die vollständige Oxida-
tion der ALD-Al2O3-Schicht liefert der Vergleich des Al 2p-O 1s-Intensitätsverhältnisses
und der Linienformen nach 128 Zyklen mit denen kathodenzerstäubter Al2O3-Schichten.
Darüber hinaus stimmt auch die Bindungsenergiediﬀerenz aus Rumpfniveau und Valenz-
bandmaximum zwischen ALD- und kathodenzerstäubten Al2O3-Schichten überein, die
eine Materialkonstante darstellt. Wie anhand der C 1s-Spektren abgeleitet werden kann,
werden geringe Mengen Kohlenwasserstoﬀe in der Nähe der Grenzﬂäche in die Schicht
eingebaut. Diese Beobachtung wurde auch durch Aufnahme eines Sputtertiefenproﬁls be-
stätigt (nicht gezeigt). Vergleichbare Beobachtungen wurden für die Grenzﬂäche gemacht,
die bei 300 ℃ abgeschieden wurde.
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Abbildung 10.7.: Wachstum pro Zyklus bestimmt aus der Dämpfung der Intensität
der In 3d5/2-Rumpfniveaus gegenüber der Zyklenzahl für die Abscheidung bei 200 und
300℃ (oben). Verlauf des Valenzbandmaximums relativ zum Fermi-Niveau von Schicht
und Substrat abgeleitet aus den Rumpfniveaus bei 200 und 300 ℃ und aufgetragen
gegenüber der Zyklenzahl (unten). (Reprinted with permission from [308]. Copyright
2012 American Chemical Society.)
Wachstum pro Zyklus
Aus der Dämpfung der Substratemissionen kann für jede Messung die Al2O3-Schichtdicke
berechnet werden (vgl. Gleichung 4.9). Zusammen mit der Zyklenzahl lässt sich so
das Schichtwachstum pro Zyklus ermitteln, welches gegenüber der Zyklenzahl in Ab-
bildung 10.7 aufgetragen ist. Dargestellt ist ebenfalls der Verlauf für die Grenzﬂäche,
die bei einer Substrattemperatur von 300 ℃ präpariert wurde. Es fällt auf, dass das
Schichtwachstum pro Zyklus entgegen der Erwartung nicht konstant, sondern zu Beginn
der Abscheidung deutlich höher ist und mit zunehmender Zyklenzahl stark abfällt. Mit
einem Wachstum von 1,3 nm gegenüber 0,5 nm im ersten Zyklus ist dieses Verhalten für
die Grenzﬂäche, die bei 300 ℃ präpariert wurde deutlicher ausgeprägt. In beiden Fäl-
len sättigt das Schichtwachstum pro Zyklus bei ∼ 0, 09 nm. Dieser Wert ist typisch für
das Wachstum auf Silizium-, Al2O3- und Metallsubstraten auf denen die ALD mittels
TMA und Wasser eingehend untersucht wurde (siehe [153] und Referenzen darin). Da
die Wachstumsrate nach mehreren Zyklen eine Sättigung bei ∼ 0, 09 nm erreicht, wer-
den Gasphasenreaktionen mit anderen Spezies in der Depositionskammer ausgeschlossen
und das Substrat als Sauerstoﬀquelle in Betracht gezogen. Diese Annahme wurde durch
XPS-Messungen nach jedem Halbzyklus bestätigt, die bereits ein Al2O3-Wachstum nach
dem ersten TMA-Puls zeigen (siehe [180]). Grundsätzlich kommen drei Sauerstoﬀquellen
10.2. Atomlagendeposition der Deckschicht 171
in Frage:
• Durch die Kontamination der Oberﬂäche mit sauerstoﬀhaltigen Spezies, wie z. B.
Wasser, ﬁndet bereits im ersten Halbzyklus eine Umsetzung des TMA zu Al2O3
statt. Solche Phänomene wurden für Abscheidung von HfO2 beschrieben [309],
sind jedoch im vorliegenden Fall als Ursache auszuschließen. Zum einen fand die
Präparation gänzlich ohne Vakuumbruch statt, zum anderen ist eine Monolage
adsorbierter Wassermoleküle nicht ausreichend, um die hohen Wachstumsraten zu
erklären.
• Tallarida et al. [310] haben eine Reaktion des TMA-Präkursors mit RuOx zu Ru
und Al2O3 beschrieben. Eine vergleichbare chemische Reduktion mit Gittersauer-
stoﬀ des ITO-Substrats kann jedoch ausgeschlossen werden, da keine metallischen
Indium- und Zinn-Komponenten in den Spektren auftreten.
• ITO verfügt über eine hohe Konzentration interstitiellen Sauerstoﬀs [37], der ein
ausreichend großes Sauerstoﬀreservoir darstellt.
Für den letzten Punkt spricht die Beobachtung von Gassenbauer et al. [25], dass bereits
bei Raumtemperatur interstitieller Sauerstoﬀ aus dem ITO ausgebaut wird und abge-
schiedene ZnPc-Moleküle auf der Oberﬂäche oxidiert. Es scheint daher plausibel, dass
bei den erhöhten Substrattemperaturen der interstitielle Sauerstoﬀ ausreichend mobil
ist, um nach und nach eine chemische Reaktion mit den TMA-Molekülen an der Oberﬂä-
che einzugehen. Der Ausbau von interstitiellem Sauerstoﬀ sollte mit einem Anstieg der
Ladungsträgerkonzentration einhergehen, da immer weniger Sn-Donatoren komplexiert
vorliegen. Übereinstimmend wird eine Verschiebung des Fermi-Niveaus zu höheren Bin-
dungsenergien beobachtet und eine Zunahme der Asymmetrien der Substratemissionen
(vgl. Abbildung 10.7 und 10.6) [24, 26]. Die Position des Fermi-Niveaus nach dem Wachs-
tum der Al2O3-Schicht zählt dabei zu den höchsten jemals gemessenen Werten [26, 28].
Dies deutet darauf hin, dass die Konzentration interstitiellen Sauerstoﬀs den geringst
möglichen Wert erreicht hat.
Das Modell wird weiterhin durch die Beobachtung gestärkt, dass bei 300℃ dasWachstum
pro Zyklus deutlich größer ist als bei 200 ℃. Die Abnahme der Wachstumsrate mit
zunehmender Zyklenzahl lässt sich in diesem Rahmen durch die zunehmende Al2O3-
Schichtdicke erklären, die die Diﬀusion behindert und schließlich die Sauerstoﬀquelle
versiegen lässt. Zur Veranschaulichung sind die Vorgänge während des ersten TMA-
Halbzyklus beispielhaft in Abbildung 10.8 skizziert.
Bandanpassung
Die Bindungsenergieverläufe der Valenzbandmaxima von Substrat und Schicht mit der
Zyklenzahl sind im unteren Teil von Abbildung 10.7 für beide Grenzﬂächenmessungen
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Abbildung 10.8.: Schematische Darstellung des Wachstums von Al2O3 mittels TMA
und Wasser während der ersten Halbzyklen. Die Umsetzung des TMA zu Al2O3 bereits
im ersten Halbzyklus wird auf die Diﬀusion von interstitiellem Sauerstoﬀ aus dem Sub-
strat zurückgeführt. (Reprinted with permission from [308]. Copyright 2012 American
Chemical Society.)
Abbildung 10.9: Bandanpassun-
gen zwischen ITO und Al2O3.
Die Präparation der Grenzﬂächen
erfolgte mittels reaktiver Katho-
denzerstäubung [307] (links) bzw.
Atomlagendeposition (rechts). Der
Versatz der Valenzbänder wurde di-
rekt aus den XPS-Daten abgeleitet.
Die Bandlücken entsprechenWerten
aus der Literatur. Da die Struktur
der Al2O3-Schicht nicht bestimmt
wurde, ist für die Al2O3-Bandlücke
nur ein Bereich typischer Werte ge-
nannt (siehe Abschnitt 2.2). (Re-
printed with permission from [308].
Copyright 2012 American Chemical
Society.)
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aufgetragen. Aufgrund der Überlagerung der Valenzbandemissionen von Substrat und
Schicht wurden die Verschiebungen anhand der Rumpfniveaus abgeleitet, wie in Ab-
schnitt 4.3 beschrieben. Beide Grenzﬂächen zeigen sehr ähnliche Verläufe. Die Verschie-
bung der Substrat und Schichtemissionen zu höheren Bindungsenergien während der
ersten Zyklen kann grundsätzlich als Ausbildung einer Anreicherungsrandschicht inter-
pretiert werden, da, wie zuvor diskutiert, interstitieller Sauerstoﬀ aus dem ITO diﬀun-
diert. Das hohe Wachstum während der ersten Zyklen spricht jedoch eher dafür, dass
größere Mengen Sauerstoﬀ aus dem Volumen der ITO-Schichten diﬀundieren und so-
mit Oberﬂäche und Volumen gleichermaßen an Sauerstoﬀ verarmen (Flachband-Fall).
Dies scheint auch aufgrund der erhöhten Substrattemperaturen wahrscheinlich, die die
Diﬀusion beschleunigen.
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Aus Abbildung 10.7 (unten) lässt sich für beide Substrattemperaturen der Versatz der
Valenzbänder an der Grenzﬂäche bei mittleren Schichtdicken zu ∆E = 1, 0± 0, 1 eV ab-
leiten. Dabei liegt das Valenzbandmaximum des ALD-Al2O3 mehr als 1 eV tiefer als im
Fall der kathodenzerstäubten Grenzﬂäche. In Abbildung 10.9 sind die Bandanpassungen
für die mittels ALD präparierte und die kathodenzerstäubte Grenzﬂäche gegenüberge-
stellt.
10.3. Zusammenfassung und Diskussion
Der Vergleich in Abbildung 10.9 macht deutlich, dass in Abhängigkeit der Depositi-
onsmethode sehr unterschiedliche Bandanpassungen realisiert werden können. Grund-
sätzlich werden jedoch für Halbleiter-Heterogrenzﬂächen keine großen Variationen der
Bandanpassung aufgrund der Grenzﬂächenpräparation erwartet [311–313]. Ausnahmen
stellen Grenzﬂächen zwischen heterovalenten Verbindungshalbleitern dar, d. h. zwischen
Halbleitern unterschiedlicher Valenz von Anionen und/oder Kationen [314–316]. Da im
diskutierten Fall Indium und Aluminium isovalent sind, wird ein Einﬂuss der Oberﬂä-
chenorientierung und atomaren Anordnung an der Grenzﬂäche ausgeschlossen.
Der große Versatz im Fall der ITO/ALD-Al2O3-Grenzﬂäche überrascht zudem, da für
eine Reihe von Oxid-Halbleitern eine Angleichung der Valenzbandmaxima an der Grenz-
ﬂäche beobachtet wird, wie im Fall der kathodenzerstäubten ITO/Al2O3-Grenzﬂäche.
Eine solche Beobachtung wird i. d. R. für Halbleiter gemacht, deren Valenzbänder sich
hauptsächlich von O 2p-Orbitalen ableiten [311]. Die Zustände liegen meist bei vergleich-
baren Energien und führen zu geringen Diskontinuitäten im Valenzbandverlauf.1 Diese
Beobachtung wird auch für viele II-VI-Halbleiter mit gleichen Anionen gemacht und wird
als Common Anion Rule bezeichnet [311]. Ausnahmen stellen Oxide dar, deren Valenz-
bänder auch Anteile von Kationenorbitalen enthalten (z. B. Cu 3d in Cu2O oder Pb 6s in
PbTiO3) [311, 317, 318]. Ihre Valenzbänder liegen 1–2 eV höher. Weitere Abweichungen
von der Common Anion rule ﬁnden sich vor allem für kovalent gebundene Halbleiter,
die aufgrund induzierter Grenzﬂächenzustände zu einem starken Fermi-Level-Pinning
neigen [312, 313, 319]. Ein solcher Einﬂuss wird jedoch für die ITO/Al2O3-Grenzﬂäche
ausgeschlossen, da die kathodenzerstäubte Grenzﬂäche oﬀensichtlich kein Fermi-Level-
Pinning zeigt, wie an der ausgeprägten Bandverbiegung im Verlauf der Abscheidung
erkennbar ist. Induzierte Grenzﬂächenzustände sollten außerdem unabhängig von der
Depositionsmethode zu einer Fixierung des Fermi-Niveaus führen. Aufgrund des über-
wiegenden O 2p-Charakters der Valenzbänder von In2O3 und Al2O3 entspricht der ge-
1Wie bereits in Abschnitt 2.2.2 beschrieben, variiert nach DFT-Rechnungen von Lee et al. [106] die Lage
des Valenzbandmaximums zwischen den verschiedenen Al2O3-Modiﬁkationen. Die unterschiedlichen
Bandanpassungen könnten somit auch auf die Ausbildung verschiedener Kristallstrukturen der Al2O3-
Schichten zurückzuführen sein. Dieser Aspekt muss durch Strukturuntersuchen geklärt werden und
wird im Folgenden nicht weiter berücksichtigt.
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ringe Valenzbandversatz der kathodenzerstäubten Grenzﬂäche eher der Erwartung einer
ungestörten Bandanpassung gemäß der Common Anion Rule.
Gestützt wird diese Sicht durch den Vergleich der Lage des Fermi-Niveaus in ALD-Al2O3-
Schichten auf verschiedenen oxidischen Substraten. Wie anhand von Abbildung 10.7 er-
sichtlich, liegt das Fermi-Niveau in den untersuchten ALD-Al2O3-Schichten etwa bei
(EF − EV B)Al2O3 = 4, 5 ± 0, 2 eV. Vergleichbare Positionen wurden auch nach der Ab-
scheidung auf verschiedenen SnO2- und Cu2O-Substraten gefunden [320]. Dies spricht
für ein Fermi-Level-Pinning in ALD-Al2O3-Schichten, was die Abweichung der Bandan-
passung zwischen den beiden Präparationsmethoden erklärt.
Mit einem Abstand von (EF−EV B)ITO = 3, 5 eV liegt das Fermi-Niveau im ITO-Substrat
weit im Leitungsband. Höhere Werte wurden bisher nicht beobachtet [4, 26, 28]. Jede
Verschiebung zu höheren Bindungsenergien würde folglich zu der Bildung einer Raum-
ladungszone hoher Ladungsdichte und somit zu der Ausbildung eines Dipols wie bei
Grenzﬂächen zwischen zwei Metallen führen. Folglich ist das Fermi-Niveau im ITO nicht
über die Grenze von 3,5 eV zu heben, was durch verschiedene Defekt-Rechnungen mittels
DFT bestätigt wird [62, 63, 321]. Zusammen mit dem Pinning-Niveau im ALD-Al2O3
ergibt sich damit der Valenzbandversatz an der Grenzﬂäche zwangsläuﬁg zu:
∆EVB = (EF − EVB)Al2O3 − (EF − EVB)ITO ≥ 1, 0 eV (10.1)
Dies entspricht der experimentellen Beobachtung. Als mögliche Ursache für ein Fermi-
Level-Pinning kommen Defekte in Frage, die während der Präparation der ALD-Al2O3-
Schicht gebildet werden. Eine Fixierung des Fermi-Niveaus ist z. B. durch einen ambi-
polaren Defekt oder ein Defektpaar möglich, welches sowohl negative als auch positi-
ve Ladungszustände annehmen kann. Letztere können Donor-/Akzeptor-Paare sein, wie
z. B. Frenkel- oder Schottky-Defekte. Anhand von Abbildung 10.10 soll das Prinzip des
Fermi-Level-Pinnings durch Defekte skizziert werden.
Im mittleren Teil der Abbildung ist die Möglichkeit der Fixierung des Fermi-Niveaus
durch ein Defektpaar skizziert. Es wird beispielhaft davon ausgegangen, dass einfach
geladene Donor- und Akzeptorzustände in der Bandlücke liegen, wobei EA < ED (vgl.
das Banddiagramm in Abbildung 10.10). Zunächst soll der Fall betrachtet werden, dass
die Defekte ausreichend mobil sind. Die Konzentrationen von Akzeptoren und Donatoren
sind dann durch ihre Bildungsenthalpien gegeben, deren Verläufe in Abbildung 10.10 skiz-
ziert sind. Der Knick ergibt sich aufgrund der Abhängigkeit der Bildungsenthalpien vom
Fermi-Niveau im Fall geladener Defekte und markiert den Umladungspunkt. Wird das
Fermi-Niveau z. B. durch extrinsische n-Dotierung nach rechts verschoben, so nimmt die
Bildungsenthalpie der intrinsischen Donatoren zu und ihre Konzentration entsprechend
ab. Ganz analog wird die Konzentration der intrinsischen Akzeptoren zunehmen.
Geht man nun davon aus, dass die Diﬀusion nicht ausreicht, um eine Anpassung der Kon-
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176 10. ITO/Al2O3-Grenzﬂächen
zentrationen entsprechend dem thermodynamischen Defektgleichgewicht zu erzielen, so
sind die Defektkonzentrationen eingefroren und nicht mehr abhängig von den Bildungs-
enthalpien. In diesem Fall ist, bei gleicher Konzentration von Akzeptoren und Donatoren,
Ladungsneutralität nur zwischen den beiden Umladungspunkten gegeben. Dies ist an-
hand des Verlaufs für die relative Ladung der Akzeptoren und Donatoren im unteren
Teil von Abbildung 10.10, unter Berücksichtigung der thermischen Verbreiterung der
Fermi-Funktion, verdeutlicht. Aus der Betrachtung ergibt sich, dass nur für Fermiposi-
tionen zwischen den beiden Umladungspunkten die Gesamtladung des Defektpaares Null
beträgt (unterster Graph in Abbildung 10.10). Für EF > ED bzw. EF < EA steigt die
Ladung hingegen auf −NDef bzw. +NDef an, wenn NDef für die Anzahl der Defektpaare
steht. Für hohe Defektdichten hätte dies die Ausbildung einer enormen Raumladung zur
Folge, so dass das Fermi-Niveau zwischen EA und ED ﬁxiert ist.
Um den Valenzbandversatz an der ITO/ALD-Al2O3-Grenzﬂäche zu erklären genügt es,
wenn das Fermi-Niveau im ALD-Al2O3 keine Werte kleiner als 4,5 eV annehmen kann, da
das Fermi-Niveau im ITO, wie bereits diskutiert, nach oben beschränkt ist. Gemäß den
bisherigen Ausführungen würde folglich bereits ein Donator mit einem Umladungspunkt
bei ∼ 4, 5 eV ausreichen, um zu verhindern, dass das Fermi-Niveau im ALD-Al2O3 kleine-
re Werte annimmt. Eine zusätzliche Fixierung des Fermi-Niveaus durch einen Akzeptor
ist nicht erforderlich. Zur Verdeutlichung ist die Ladung eines Donators in Abhängigkeit
des Fermi-Niveaus im Linken Teil von Abbildung 10.10 gezeigt.
Die energetische Lage der Umladungspunkte intrinsischer Defekte in Al2O3 wurden von
Weber et al. [113] berechnet (siehe auch Kapitel 2.2.3). Die DFT-Rechnungen zeigen, dass
Sauerstoﬄeerstellen mit einem Umladungspunkt bei ∼ 4, 0 eV grundsätzlich für die hohe
Lage des Fermi-Niveaus im ALD-Al2O3 verantwortlich sein können. Allerdings muss be-
rücksichtigt werden, dass aufgrund der hohen Bildungsenthalpie unter sauerstoﬀreichen
Bedingungen, wie sie für die Abscheidung mittels ALD wahrscheinlich ist, die Sauer-
stoﬄeerstellenkonzentration gering sein wird.
Weiterhin könnte das Fermi-Niveau durch die spontane Bildung kompensierender Defek-
te ﬁxiert werden, sobald das Fermi-Niveau in einen Bereich negativer Bildungsenthalpien
für einen Defekt geschoben wird. Für eine Fixierung in dem experimentell beobachteten
Bereich von EF − EV B = 4, 5 eV würden nach Weber et al. [113] Ali-Defekte in Fra-
ge kommen. Allerdings muss hierfür das chemische Potential des Sauerstoﬀs während
der Abscheidung im Al-reichen Stabilitätsbereich des Al2O3 liegen. Derart niedrige Sau-
erstoﬀpartialdrücke sind jedoch wahrscheinlich nicht für die Abscheidung mittels ALD
realisierbar.
Die Fixierung des Fermi-Niveaus durch intrinsische Defekte erscheint im diskutierten Fall
unwahrscheinlich. Hingegen wird die bereits auf Seite 118 f. beschriebene Möglichkeit des
Fermi-Level-Pinnings durch Wasserstoﬀ als plausibel angesehen. Aufgrund des ambipo-
laren Charakters des Wasserstoﬀs kann das Fermi-Niveau am Übergangspunkt ε(+/−)
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ﬁxiert werden, wenn dessen Konzentration hoch genug ist. Im rechten Teil von Abbil-
dung 10.10 sind die sich ergebenden Ladungszustände und Bildungsenthalpien denen
eines Defektpaares nochmals gegenübergestellt.
Nach Rechnungen von Van de Walle und Neugebauer [274] ist die Lage des Umladungs-
punkts von Wasserstoﬀ in tetraedrisch gebundenen Halbleitern des Typs AB universal.
Für SiO2 ﬁnden die Autoren den Umladungspunkt in der Mitte der Bandlücke, während
dieser für ZnO im Leitungsband liegt. Somit wird vermutet, dass im Al2O3 der Umla-
dungspunkt auch etwa in der Bandlückenmitte zu ﬁnden ist. Diese Annahme wird durch
experimentelle Arbeiten von Jennison et al. [322] an amorphen Oxidschichten auf Alumi-
nium gestützt, die mit zunehmender Wasserstoﬀkonzentration ein verstärktes Tunneln
in Bandlückenzustände nahe der Bandlückenmitte gemessen haben. DFT-Rechnungen
von Xiong et al. [323] für Oxide mit großer Bandlücke bestätigen ebenfalls diese Vermu-
tung. Nach ihren Rechnungen liegt der Umladungspunkt im α-Al2O3 5,5 eV oberhalb des
Valenzbandmaximums und damit ∼ 1 eV höher als das Fermi-Niveau im ALD-Al2O3.
Aufgrund der Unsicherheit in den Rechnungen, die die experimentelle Bandlücke [105]
mit 0,5 eV überschätzen, stellt dies eine gute Übereinstimmung dar. Der große Valenz-
bandversatz der untersuchten Grenzﬂäche lässt sich somit plausibel erklären, zumal der
Einbau von Wasserstoﬀ aufgrund der Verwendung eines wasserstoﬀhaltigen Präkursors
(TMA) und Reagenz (H2O) sehr wahrscheinlich ist.
Zusammenfassend wird festgehalten, dass das Fermi-Niveau im ALD-Al2O3 oﬀenbar
durch Wasserstoﬀ ﬁxiert ist. Die Beschränkung des Fermi-Niveaus im ITO auf EF −
EV B ≤ 3, 5 eV führt schließlich dazu, dass die Valenzbänder des ITO und des Al2O3 trotz
des überwiegenden O 2p-Charakters nicht gleichauf liegen. Im Fall der von Gassenbauer
[307] mittels Kathodenzerstäubung präparierten Al2O3-Schicht ﬁndet hingegen eine un-
gestörte Bandanpassung zum ITO entsprechend der Common Anion Rule statt.
Weiterhin wird festgestellt, dass unter Verwendung von TMA als Präkursor eine Atom-
lagendeposition im eigentlichen Sinn auf ITO-Oberﬂächen nicht möglich ist. Es konnte
gezeigt werden, dass das ITO-Substrat als Sauerstoﬀreservoir für die Umsetzung von
TMA zu Al2O3 dient. Die Selbstterminierung der Reaktion 4.2 ist somit aufgehoben
und eine kontrollierte Abscheidung von Monolagen nicht möglich. Darüber hinaus geben
Leitfähigkeitsrelaxationen Anlass zu der Vermutung, dass keine konforme Bedeckung des
ITO-Substrats für Schichtdicken bis zu 0,5 nm Dicke stattﬁndet (siehe Kapitel 11.2). Da-
mit wäre die zweite zentrale Eigenschaft der ALD auf ITO, eine gleichmäßige Bedeckung
des Substrats, nicht erfüllt.
Im folgenden Kapitel soll der Einﬂuss der Oberﬂäche auf den Sauerstoﬀaustausch näher
beleuchtet werden. Aufgrund der bemerkenswerten Änderungen der Oberﬂächenpoten-
tiale bei geringsten Schichtdicken bieten sich dünne Deckschichten aus Al2O3 auf ITO als
Modellsystem an. So zeigen die diskutierten Experimente von Gassenbauer [307], dass
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durch die Abscheidung von weniger als 1 nm Al2O3 die Austrittsarbeit auf 6,4 eV gestei-
gert werden kann. Aufgrund der besseren Kontrollierbarkeit des Prozesses ist die reaktive
Kathodenzerstäubung der Abscheidung mittels ALD jedoch vorzuziehen.
11. Sauerstoﬀaustausch bedeckter Oberﬂächen
11.1. Photoelektronenspektroskopie bei hohen Drücken
Ergänzend zu den in Kapitel 8 beschriebenen Leitfähigkeits-Relaxationen wurden auch
die elektronischen und chemischen Oberﬂächeneigenschaften von ITO während des Sau-
erstoﬀaustauschs untersucht. Hierzu wurden PES-Messungen unter hohen Drücken am
Synchrotron BESSY II in Berlin durchgeführt (siehe Kapitel 5.3). Vergleichbare Ex-
perimente wurden bereits von Gassenbauer et al. [24, 26, 27] an polykristallinen ITO-
Schichten durchgeführt, mit dem Ziel die Kinetik des Sauerstoﬀaustauschs zu untersu-
chen.
Um den Einﬂuss der Oberﬂäche auf den Sauerstoﬀaustausch besser zu verstehen, wur-
den in dieser Arbeit die Oberﬂächen von polykristallinen ITO-Schichten gezielt mit un-
terschiedlich dicken Al2O3-Schichten modiﬁziert. Die Präparation der Proben erfolgte
in Darmstadt in der Oxidkammer II am DAISY-Mat durch Magnetron-Kathodenzer-
stäubung eines keramischen In2O3-Targets mit 10Gew.% SnO2 bzw. eines metallischen
Al-Targets. Details zu den Präparationsbedingungen sind in Tabelle A.2 in Anhang A
zu ﬁnden (Proben Nr. 15–17). Zu Beginn der Messungen in Berlin wurden die Proben
bei einem Sauerstoﬀdruck von 10Pa auf 400 ℃ aufgeheizt. Hierdurch konnten während
des Transports an Luft adsorbierte Kohlenwasserstoﬀe restlos entfernt werden, wie an-
hand von Messungen des C 1s-Rumpfniveaus sichergestellt wurde (nicht gezeigt). Im
Anschluss wurden die Proben einem plötzlichen Wechsel der Gasatmosphäre ausgesetzt
und die Entwicklung der Rumpfniveau-Spektren in kurzen Abständen aufgezeichnet.
Abbildung 11.1 zeigt beispielhaft In 3d5/2-Emissionen einer unbeschichteten und einer
mit 0,7 nm bedeckten ITO-Probe, die in verschiedenen Gasatmosphären aufgenommen
wurden. Für die unbeschichtete Probe sind deutliche Unterschiede in den Spektren zu
erkennen. Verglichen mit dem in Sauerstoﬀ aufgenommenem Spektrum zeigt die Mes-
sung in Wasserstoﬀ eine höhere Bindungsenergie und eine deutlich asymmetrischere Li-
nienform. Beide Beobachtungen können mit einer Konzentrationsabnahme von kompen-
sierenden Defektkomplexen aus Zinn und Sauerstoﬀ an der Oberﬂäche erklärt werden
(Gleichung 2.4). Diese führt zu einer Zunahme der Ladungsträgerkonzentration und spie-
gelt sich zum einen in einem höheren Fermi-Niveau (größere Bindungsenergie) und zum
anderen in einer Zunahme von Verlustemissionen durch Anregung von Plasmonen des
freien Elektronengases wider (asymmetrische Linienform) [24, 26, 27]. Für die mit Al2O3
beschichtete Probe werden hingegen kaum Änderungen in den Spektren beobachtet.
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Abbildung 11.1.: In 3d5/2-Rumpfniveaus einer unbeschichteten und einer mit 0,7 nm
Al2O3 bedeckten ITO-Probe aufgenommen in verschiedenen Atmosphären. Die Spek-
tren wurden mit einer Anregungsenergie von 740 eV aufgenommen. Die untersten Spek-
tren wurden bei Raumtemperatur aufgenommen. Die übrigen Spektren bei 400 ℃.
Die Bestimmung der Bindungsenergien erfolgte durch Berechnung der zweiten Ableitung
der Spektren und anschließende Bestimmung des Minimums mittels einer Anpassung
von Gaußfunktionen. Abbildung 11.2 zeigt den gesamten zeitlichen Verlauf der In 3d5/2-
Bindungsenergien für die gemessenen Proben. Der jeweils erste Messpunkt entspricht
dem Zustand der Probe bei Raumtemperatur nach Einschleusen in die Messkammer.
Während des Aufheizens der unbeschichteten ITO-Probe auf 400 ℃ bei einem Sauer-
stoﬀdruck von 14Pa ist eine deutliche Abnahme der Bindungsenergie um ∼ 400meV zu
verzeichnen. Dies entspricht einem Absinken des Fermi-Niveaus. Analog zu den bisheri-
gen Ausführungen kann diese Verschiebung auf den Einbau von interstitiellem Sauerstoﬀ
in die Schicht und die damit einhergehende Kompensation von Sn-Dotanden zurückge-
führt werden. Zusätzlich muss jedoch davon ausgegangen werden, dass mit steigender
Temperatur die Bandlücke und damit auch die Bindungsenergie abnimmt. Dies könn-
te auch erklären warum nach erneuter Reduktion der Probe in Wasserstoﬀ nicht der
Ausgangszustand erreicht wird.
Es gilt zu berücksichtigen, dass die beobachteten Bindungsenergieverschiebungen der
Rumpfniveaus nicht direkt der Änderung des Fermi-Niveaus entsprechen. Aufgrund der
Abschirmung des Photolochs für hohe Ladungsträgerkonzentrationen entspricht die Ver-
schiebung einer wahrscheinlich größeren Änderung des Fermi-Niveaus [24, 26, 27].
Die Frage, ob die Bindungsenergieverschiebungen ausschließlich die Lage des Fermi-
Niveaus an der Oberﬂäche widerspiegeln oder ob die Änderung der im Volumen ent-
spricht, wurde bereits in Kapitel 8 auf Seiten 133 ﬀ. diskutiert. Ein Vergleich mit den
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Abbildung 11.2: Zeitlicher Verlauf der
In 3d5/2-Bindungsenergie für drei unter-
schiedlich beschichtete ITO-Proben: un-
beschichtet (oben), mit 0,4 nm (Mitte)
und 0,7 nm Al2O3 (unten). Die Messun-
gen erfolgten in situ bei 400 ℃ in Ab-
hängigkeit wechselnder Sauerstoﬀ- und
Wasserstoﬀdrücke. Der erste Messpunkt
wurde jeweils an der kalten Probe auf-
genommen.
Leitfähigkeits-Relaxationsmessungen und numerischen Berechnungen der Ladungsträger-
konzentration als Funktion des Fermi-Niveaus verdeutlichen, dass es sich nicht um einen
reinen Oberﬂächeneﬀekt handelt, der durch einen Ladungstransfer in Folge der Chemi-
sorption von Sauerstoﬀ hervorgerufen wird. Vielmehr wird eine weitgehende Übereinstim-
mung zwischen Bindungsenergieverschiebungen an der Oberﬂäche und den berechneten
Änderungen des Fermi-Niveaus im Volumen festgestellt. Die Hochdruck-XPS-Messungen
sind somit geeignet den Sauerstoﬀaustausch zwischen Volumen und Gasphase zu verfol-
gen.
Gegenüber der unbeschichteten ITO-Probe ist die Kinetik des Sauerstoﬀaustauschs der
mit 0,4 nm Al2O3 beschichteten ITO-Schicht oﬀenbar verlangsamt, wie anhand der Re-
duktion in Wasserstoﬀ nach ∼ 3, 5h ersichtlich ist. Die relativen Änderungen sind jedoch
ähnlich und ein Sauerstoﬀaustausch noch immer möglich. Anders stellt sich die Situa-
tion für die mit 0,7 nm Al2O3 bedeckte Probe dar. Die aufgezeichneten Schwankungen
entsprechen der Unsicherheit der Messung, so dass die Bindungsenergie der In 3d5/2-
Rumpfniveaus als konstant angesehen werden kann. Ein Sauerstoﬀaustausch ist oﬀenbar
nicht mehr möglich. Diese Beobachtung wurde anhand von Leitfähigkeitsrelaxationen
bestätigt, welche im Folgenden beschrieben werden.
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Abbildung 11.3: Verlauf der Leitfä-
higkeit bei 380 ℃ nach sprunghaf-
ter Erhöhung des Sauerstoﬀpartial-
drucks für eine unbeschichtete und zwei
mit 0,5 nm Al2O3 beschichtete ITO-
Proben. Die Abscheidung der Al2O3-
Schichten erfolgte mittels reaktiver Ka-
thodenzerstäubung (RK) und Atomla-
gendeposition (ALD). Zu Beginn der
Messungen wurden die Proben bei ei-
nem Basisdruck von 10−5 Pa im Vaku-
um äquilibriert.
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11.2. Leitfähigkeitsrelaxationen von ITO/Al2O3-Schichten
Untersuchungen des Sauerstoﬀaustauschs von verschiedenen ITO/Al2O3-Schichten er-
folgten auch mittels Leitfähigkeitsrelaxationsmessungen. Die Experimente wurden bei
niedrigen Drücken in derOxidkammer III durchgeführt. Die 270 nm dicken ITO-Schichten
wurden hierfür mit 0,5 nm Al2O3 beschichtet. Die Abscheidung der Deckschicht erfolgt
zum einen durch reaktive Kathodenzerstäubung und zum anderen mit Atomlagendepo-
sition. Details der Präparation ﬁnden sich in Tabelle A.2 (Proben Nr. 18–20).
Abbildung 11.3 zeigt den Verlauf der Leitfähigkeit der beiden ITO/Al2O3-Proben und
einer unbedeckten ITO-Referenz. Die Schichten wurden zunächst bei 380 ℃ im Vaku-
um äquilibriert. Die drei ITO-Schichten zeigen danach sehr ähnliche Leitfähigkeiten,
wie aufgrund der gleichen Abscheidebedingungen zu erwarten. Anschließend erfolgte ei-
ne sprunghafte Erhöhung des Sauerstoﬀpartialdrucks auf 5 × 10−3 Pa. Mit Anstieg des
Sauerstoﬀpartialdrucks zeigt die unbeschichtete ITO-Referenz einen deutlichen Abfall der
Leitfähigkeit. Dieser kann auf den Einbau von interstitiellem Sauerstoﬀ in die Schicht zu-
rückgeführt werden, wie bereits in Kapitel 8 ausführlich diskutiert. Die mit ALD-Al2O3
beschichtete Probe verlangsamt den Sauerstoﬀaustausch hingegen deutlich, während die
mit reaktiver Kathodenzerstäubung abgeschiedene Deckschicht, in Übereinstimmung mit
den Hochdruck-XPS-Messungen (siehe Kapitel 11.1), den Sauerstoﬀaustausch fast völlig
blockiert.
Der Unterschied in der Barrierewirkung zwischen den beiden mit Al2O3 beschichteten
Proben, trotz gleicher Schichtdicke, lässt vermuten, dass die ALD keine zusammenhän-
gende Barriereschicht auf dem Substrat bildet. Dies würde auch die hohen Wachstums-
raten während der ersten Zyklen erklären (siehe Kapitel 10.2). Ist die Bedeckung nicht
gleichmäßig ﬁnden sich auch mit wachsender Barriereschicht zunächst immer wieder Dif-
fusionswege, um TMA-Moleküle durch ausdiﬀundierenden interstitiellen Sauerstoﬀ an
der Oberﬂäche zu oxidieren. Dieser Argumentation folgend bedeckt die mittels Katho-
denzerstäubung hergestellte Al2O3-Schicht das Substrat oﬀensichtlich gleichmäßiger, was
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für gewöhnlich nicht als Stärke gerichteter Abscheideverfahren gesehen wird. Die geringe
Rauheit der ITO-Oberﬂäche könnte jedoch eine gleichmäßige Bedeckung durch Katho-
denzerstäubung zulassen.
Eine alternative Erklärung könnte die Terminierung der Oberﬂäche mit Wasserstoﬀ sein,
die aufgrund der Verwendung von Wasser in der letzten Teilreaktion wahrscheinlich ist.
Dieser Aspekt wird im folgenden Kapitel näher ausgeführt.
11.3. Zusammenfassung und Diskussion
Anhand von Hochdruck-XPS-Messungen und Relaxationen der elektrischen Leitfähigkeit
konnte gezeigt werden, dass sehr dünne Deckschichten aus Al2O3 den Sauerstoﬀaustausch
an ITO-Oberﬂächen weitgehend blockieren können. Ursächlich könnte die im Vergleich zu
ITO um Größenordnungen langsamere Diﬀusion von Sauerstoﬀ im Al2O3 sein (zwischen
2 und 32 Größenordnungen für α-Al2O3 je nach Diﬀusionsmechanismus und Autoren;
siehe [324] und Referenzen darin). Allerdings bleibt unklar, ob die Volumeneigenschaften
von α-AlO auf weniger als 1 nm dicke Schichten mit vermutlich anderer kristallogra-
phischer Struktur einfach übertragbar sind. Grundsätzlich ist es ebenso denkbar, dass
die Austauschreaktionen an der Oberﬂäche durch deren Modiﬁkation blockiert werden.
Primär ausschlaggebend wäre in einem solchen Fall nicht die Dicke der Al2O3-Schicht
sondern z. B. die Änderung der chemischen und elektronischen Oberﬂächeneigenschaften.
Diese Möglichkeit soll im Folgenden näher beleuchtet werden.
Der Einbau von Sauerstoﬀ aus der Gasphase in das Volumen des Halbleiters umfasst meh-
rere Teilprozesse [264]. So müssen Sauerstoﬀmoleküle zunächst an der Oberﬂäche adsor-
biert werden. Anschließend erfolgt deren Dissoziation und Ionisation sowie die Durchque-
rung einer eventuell vorhandenen Raumladungszone an der Oberﬂäche des Halbleiters,
bevor der Transport durch die Volumendiﬀusion beschrieben werden kann. Aufgrund der
sequentiellen Abfolge ist stets der langsamste Prozess geschwindigkeitsbestimmend.
Die (dissoziative) Adsorption mit Ladungstransfer (Ionisation) wird in der Gassensor-
Literatur häuﬁg im Rahmen des Ionosorptionsmodells diskutiert, welches auf Arbeiten
von Hauﬀe, Morrison und Wolkenstein [194, 325, 326] zur Chemisorption an Halbleitero-
berﬂächen zurückgeht. Zentraler Inhalt ist die Beschreibung des Zusammenhangs zwi-
schen elektronischen Oberﬂächeneigenschaften des Halbleiters und der Adsorption von
Spezies aus der Gasphase. Wolkenstein unterscheidet je nach Überlapp der Wellenfunk-
tionen zwischen unterschiedlich stark gebundenen chemisorbierten Zuständen [194]. Im
einfachsten Fall werden nur zwei Zustände behandelt (vgl. Abbildung 11.4): „schwach“ ge-
bundene Zustände sind dabei nicht besetzt, während „stark“ gebundene Zustände durch
einen Ladungstransfer zwischen Halbleiter und Adsorbat gebildet werden [195]. Agiert
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Abbildung 11.4: Schematische Dar-
stellung des Ionosorptionsmodells nach
Wolkenstein (Adapted from [195], with
permission from Elsevier.). EA(∞)
kennzeichnet das Energieniveau des Ad-
sorbats weit entfernt von der Halblei-
teroberﬂäche (keine Wechselwirkung).
Der „schwach“ gebundene Zustand
(E0A) ist durch einen geringen Überlapp
der Wellenfunktionen zwischen Halblei-
ter und Adsorbat gekennzeichnet (kein
Ladungstransfer). Der „stark“ gebunde-
ne Zuständ (E−A ) wird durch einen La-
dungstransfer zwischen Halbleiter und
Adsorbat gebildet. 0 x
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das Adsorbat als Akzeptor erfolgt der Ladungstransfer zwischen Leitungsband und ge-
bildetem Akzeptorzustand, wobei die Besetzungswahrscheinlichkeit durch die Lage des
Fermi-Niveaus beeinﬂusst wird.
Die Al2O3-Schicht auf der ITO-Oberﬂäche könnte nun auf zweierlei Weise den Sauer-
stoﬀaustausch blockieren. Zum einen ist davon auszugehen, dass durch das Aufbringen
einer dünnen isolierenden Schicht auf die ITO-Oberﬂäche die Konzentration freier La-
dungsträger an der Oberﬂäche sinkt. Der für die Dissoziation und Ionisation erforderliche
Ladungstransfer zwischen ITO-Substrat und Sauerstoﬀmolekül wird folglich erschwert.
Sobald ein Tunneln von Elektronen durch die Al2O3-Schicht nicht mehr möglich ist,
wird der Austausch schließlich gänzlich blockiert. Eine ähnliche Hypothese wurde be-
reits von Gassenbauer et al. [24, 27] aufgestellt, die einen Zusammenhang zwischen der
Konzentration feier Ladungsträger an der ITO-Oberﬂäche und der Geschwindigkeit der
Austauschreaktion mittels HPXPS beobachtet haben.
Die in Kapitel 10.1 beschriebene Änderung der Oberﬂächenpotentiale durch die Abschei-
dung von Al2O3 gibt Anlass für eine zweite Hypothese im Sinne des Ionosorptionsmodells.
Mit wachsender Al2O3-Schichtdicke nimmt das Ionisationspotential von 7,6 eV auf über
9 eV zu. Der dadurch bedingte starke Anstieg der Austrittsarbeit könnte dazu führen, dass
die Ionisation adsorbierter Sauerstoﬀmoleküle nicht mehr möglich ist, wie anhand von
Abbildung 11.5 skizziert. Es wird dabei angenommen, dass die Bindungsenergie neutraler
(„schwach“ gebundener) Sauerstoﬀadsorbate an der Al2O3-Oberﬂäche nicht wesentlich
größer ist als an ITO-Oberﬂächen (EB = EA(∞) − E0A). Sind die Elektronenaﬃnitäten
der Sauerstoﬀmoleküle im adsorbierten Zustand also vergleichbar, so kann ein Ladungs-
transfer nur erfolgen, solange die Austrittsarbeit des Halbleiters nicht deutlich größer als
die Elektronenaﬃnität des Adsorbats ist. Der große Anstieg der Austrittsarbeit durch
die Beschichtung mit Al2O3 könnte also zu einer Blockade des Ladungstransfers führen
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Abbildung 11.5.: Einﬂuss der Austrittsarbeit auf den Ladungstransfer zwischen ei-
nem ITO-Substrat und einem adsorbierten Sauerstoﬀmolekül. Im Gegensatz zum unbe-
schichteten ITO (links) kann im Fall des mit Al2O3 bedeckten Substrats keine Ionisation
des Sauerstoﬀmoleküls stattﬁnden, da die Austrittsarbeit ϕHL des Halbleiters deutlich
größer ist als die Elektronenaﬃnität χAds des Adsorbats.
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ner kathodenzerstäubten 1,2 nm dicken
Al2O3-Schicht auf einem ITO-Substrat.
Die Messung erfolgte mit 3He+-Ionen mit
einer Energie von 1 keV unter einem fes-
ten Streuwinkel von 135°.
und somit den Sauerstoﬀaustausch an der Oberﬂäche behindern.1
Die Zunahme der Austrittsarbeit für dünne Al2O3-Schichtdicken ist auf die Ausbildung
eines großen Oberﬂächendipols zurückzuführen, wie in Kapitel 10.1 diskutiert. Diese Be-
obachtung spricht für eine sauerstoﬀreiche Terminierung der kathodenzerstäubten Al2O3-
Oberﬂäche und gegen eine reine Kationenterminierung. Niederenergetische Ionenstreu-
ung (LEIS2) von 3He+-Ionen an einer gleichartig präparierten ITO/Al2O3-Oberﬂäche
stützen diese Schlussfolgerung. Abbildung 11.6 zeigt das LEIS-Spektrum, welches ohne
Bruch des Vakuums nach der Deposition am DAISY-Mat aufgenommen wurde. Neben
einer Al-Linie ist eine intensive O-Linie zu erkennen, die gegen eine reine Terminierung
1Ein ähnlicher Zusammenhang wird auch von Batzill et al. [22] im Rahmen der heterogenen Katalyse
von Kohlenwasserstoﬀen mit TCOs (Mars-van Krevelen-Mechanismus) beschrieben.
2engl.: low energy ion scattering
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mit Kationen spricht, da mit der Methode nur die oberste Atomlage untersucht wird.
Weil nicht ausgeschlossen werden kann, dass während der Messung leichte Atome prä-
ferenziell abgetragen werden, ist es möglich, dass der O-Anteil sogar unterschätzt wird.
Die präparierten Oberﬂächen sind somit nicht völlig sauerstoﬀfrei.
Nach DFT-Rechnungen von Wang et al. [327] ist die gemischt terminierte Oberﬂäche
(einfache Al-Lage) für alle chemischen Potentiale des Sauerstoﬀs im Stabilitätsbereich
von α-Al2O3 die energetisch günstigste (1×1) (0001)-Oberﬂäche. Die Al-Ionen relaxieren
dabei nach innen und liegen in einer Ebene mit den O-Ionen. Rein sauerstoﬀterminierte
Oberﬂächen weisen demgegenüber sehr hohe Energien auf, die auf einen extrem großen
Oberﬂächendipol zurückzuführen sind.
Wallin et al. [328] haben die Adsorption von O und O2 für drei mögliche Terminierungen
der (0001)-Oberﬂäche des α-Al2O3 untersucht. Auf rein kationenterminierten Oberﬂä-
chen (AlAl-Doppellage) dissoziieren O2-Moleküle sofort und binden stark an die Ober-
ﬂäche. Für gemischt terminierte (einfache Al-Lage) und rein anionenterminierte Ober-
ﬂächen wird hingegen beobachtet, dass adsorbierte Sauerstoﬀatome auf der Oberﬂäche
nicht stabil gegenüber Sauerstoﬀ in molekularer Form sind. Unter erhöhten Temperatu-
ren ist sogar die Entstehung einer Sauerstoﬄeerstelle auf der Oberﬂäche und die Bildung
eines O2-Moleküls stets günstiger als die Adsorption eines O-Atoms. Somit wäre einzig
für rein kationenterminierte Oberﬂächen die Adsorption nicht limitierend für den Sauer-
stoﬀaustausch zwischen Volumen und Gasphase.
Die angeführten theoretischen Arbeiten sprechen für eine Limitierung des Sauerstoﬀ-
austauschs durch die Ausbildung gemischt terminierter Al2O3-Oberﬂächen und stehen
somit im Einklang mit den experimentellen Befunden. Allerdings können nach Wang et
al. [327] auch vollständig anionenterminierte Oberﬂächen gegenüber der einfachen Al-
Terminierung durch Hydroxylierung stabilisiert werden. Nach Wallin et al. [328] hat die
Hydroxylierung deutlichen Einﬂuss auf die Adsorption von Metallen auf sauerstoﬀtermi-
nierten Al2O3-Oberﬂächen [328], so dass vermutet wird, dass auch die Ergebnisse für die
Adsorption von O und O2 nicht einfach übertragen werden können. Leider haben jedoch
Wallin et al. [328] die Adsorption von Sauerstoﬀ auf hydroxylierten Oberﬂächen nicht
untersucht.
Anhand der gewonnenen experimentellen Daten kann nicht beurteilt werden, ob eine
Hydroxylierung der Oberﬂäche vorliegt, da die Oberﬂächenpotentiale der unterschiedlich
terminierten Oberﬂächen nicht bekannt sind.3 Aufgrund der in situ-Analyse der Grenz-
und Oberﬂächen im Vakuum scheint jedoch eine Hydroxylierung der Oberﬂäche der
kathodenzerstäubten Al2O3-Schicht unwahrscheinlich. Im Gegensatz dazu muss, wegen
3Es muss davon ausgegangen werden, dass die Absolutwerte der von Wang et al.[327] veröﬀentlichten
Oberﬂächenpotentiale fehlerbehaftet sind, da die verwendeten Funktionale (GGA-U) die Bandlücke
unterschätzen. Außerdem wurden Austrittsarbeiten berechnet und keine Ionisationspotentiale. Die
Lage des Fermi-Niveaus bleibt jedoch unklar.
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des Einsatzes von Wasser als Reagenz, für ALD-Al2O3-Oxidschichten von einer Termi-
nierung mit Wasserstoﬀ ausgegangen werden. Die beobachteten Unterschiede im Rela-
xationsverhalten für die verschieden präparierten Al2O3-Deckschichten könnten neben
dem in Abschnitt 11.2 diskutierten Einﬂuss unterschiedlicher Schichtmorphologien so-
mit auch auf einen unterschiedlichen Hydroxylierungsgrad der Oberﬂäche zurückgeführt
werden. Begründet werden kann dies mit der Annahme, dass die resultierende positive
Oberﬂächenladung zu einer Erniedrigung des Oberﬂächendipols, wie im Fall von In2O3
[23], führt. Entsprechend der Ausgangshypothese sollte die geringere Austrittsarbeit den
Ladungstransfer zwischen Oberﬂäche und Adsorbat begünstigen.
In weiteren Arbeiten sollten daher folgende Fragen berücksichtigt werden: Sind Hydroxide
während der Leitfähigkeitsmessungen im Vakuum stabil und hydroxylieren die Oberﬂä-
chen beim Transfer an Luft? Messungen der Oberﬂächenpotentiale vor und nach Luft-
exposition in Kombination mit Heizexperimenten könnten ebenso Aufschluss geben, wie
die Untersuchung des Relaxationsverhaltens der elektrischen Leitfähigkeit vor und nach
Vakuumbruch. Ergänzend sollte der Einﬂuss der Hydroxylierung auf die Adsorption mo-
delliert werden und die Ionisationspotentiale der unterschiedlichen Oberﬂächen berechnet
werden.
Neben der oﬀenen Frage nach der Hydroxylierung der Oberﬂächen gilt es ferner zu
berücksichtigen, dass im Gegensatz zu den Modelloberﬂächen der DFT-Rechnungen
die deponierten Al2O3-Schichten wahrscheinlich nicht die thermodynamisch stabile α-
Modiﬁkation aufweisen (siehe Abschnitt 2.2). Mit Strukturuntersuchungen der Schich-
ten muss künftig die Übertragbarkeit der theoretischen Ergebnisse aus der Literatur
geklärt werden. Aufgrund der geringen Dicke der Schichten bieten sich vor allem TEM-
Untersuchungen an. In Abhängigkeit der Ergebnisse sind ggf. weitere DFT-Rechnungen
zur Sauerstoﬀadsorption auf Al2O3-Oberﬂächen mit angepassten Struktur-Modellen wün-
schenswert.
Ein möglicher Einﬂuss der Austrittsarbeit auf die Ionosorption von Sauerstoﬀ wurde auch
für SnO2-Oberﬂächen bereits in Kapitel 7.2.2 beschrieben. Die experimentellen Befunde
können für beide Materialsysteme mit dem vorgestellten Ladungstransfermodell erklärt
werden. Die allgemeine Gültigkeit des Modells sollte jedoch durch weitere Leitfähigkeits-
und XPS-Messungen untersucht werden. Die gezielte Kombination von Deckschicht- und
Substratmaterialien mit unterschiedlichen Oberﬂächenpotentialen ist dabei essentiell, um
ein besseres Verständnis für den Einﬂuss der elektronischen Oberﬂächeneigenschaften auf
den Sauerstoﬀaustausch zu erlangen.

12. Zusammenfassung
Transparente leitfähige Oxide sind von großer technischer Bedeutung und ﬁnden z. B. An-
wendung als Elektroden in Flachbildschirmen, organischen Leuchtdioden und Solarzellen
sowie im Bereich der Gassensorik, Katalyse und Wärmedämmung. Die Prozesse zur Ein-
stellung der gewünschten optischen und elektronischen Eigenschaften werden maßgeblich
durch die Defektchemie dieser Materialien bestimmt. Der Austausch und die Diﬀusion
von Sauerstoﬀ sind hierbei von entscheidender Bedeutung. Ein Verständnis der an der
Oberﬂäche und im Volumen ablaufenden Prozesse ist Voraussetzung für eine gezielte
Optimierung der Materialeigenschaften und Herstellungsprozesse. In umgekehrter Weise
ist dieses Wissen ebenso unerlässlich, um Degradationsmechanismen zu verstehen und
langlebige Produkte zu entwerfen.
Trotz der hohen technischen Relevanz und weiten Verbreitung von dünne In2O3-Schichten
haben sich nur wenige Gruppen der Untersuchung der Sauerstoﬀaustausch- und Diﬀu-
sionsprozesse gewidmet. Im Rahmen dieser Arbeit wurden deshalb oberﬂächensensiti-
ve Methoden, wie die Photoelektronenspektroskopie, und Messungen der elektronischen
Volumeneigenschaften kombiniert, um zu einem besseren Verständnis der Einﬂussgrö-
ßen beizutragen. Hierzu wurden mehrere Messaparaturen konzipiert und im Fachgebiet
Oberﬂächenforschung aufgebaut. Neben der technischen Relevanz wurde durch die Prä-
paration dünner Schichten die Möglichkeit genutzt die Schichteigenschaften in einem
weiten Bereich zu variieren. Die Abscheidung auf einkristallinen Substraten ermöglichte
z. B. die Untersuchung orientierungsabhängiger Eigenschaften an epitaktischen Schichten,
während durch die Abscheidung dünner Filme im Subnanomter-Bereich die Oberﬂächen-
potentiale gezielt modiﬁziert werden konnten. Im Folgenden soll abschließend eine kurze
Zusammenfassung der wichtigsten Ergebnisse gegeben werden, die bereits ausführlich in
den einzelnen Kapiteln diskutiert wurden.
Orientierungsabhängigkeit der Ionisationspotentiale von In2O3- und
ITO-Schichten
Untersuchungen an polykristallinen In2O3- und ITO-Schichten haben bisher die Frage
nach der Orientierungsabhängigkeit der Ionisationspotentiale nicht beantworten können.
Proben, die unter erhöhten Substrattemperaturen präpariert wurden, zeigen unabhän-
gig von der Prozessgaszusammensetzung weitgehend konstante Ionisationspotentiale, wo-
bei dotierte Schichten um etwa 0,6 eV höhere Werte aufweisen. Die Vermutung, dass es
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sich hierbei um den Einﬂuss unterschiedlicher Oberﬂächenorientierungen handelt, konn-
te durch die Messung der Oberﬂächenpotentiale epitaktischer In2O3-Schichten erstmals
bestätigt werden.
Durch den Vergleich mit DFT-Rechnungen wurden den {111}- und {100}-Oberﬂächen
Ionisationspotentiale von 7,0 eV bzw. 7,7 eV zugeordnet. Diese Werte stehen in sehr gu-
ter Übereinstimmung mit den an polykristallinen In2O3- und ITO-Schichten gemessenen
Ionisationspotentialen. Es wurde folglich geschlossen, dass die In2O3-Schichten vorwie-
gend {111}-Oberﬂächen und die ITO-Proben {100}-Oberﬂächen ausbilden. Dies steht
im Einklang mit einer möglichen Erhöhung des Ionisationspotentials von ITO-Schichten
durch stark oxidative Nachbehandlungen, da nur für {100}-Oberﬂächen Änderungen der
Oberﬂächenterminierung durch DFT-Rechnungen vorausgesagt werden. Die stöchiome-
trischen {111}-Oberﬂächen sind hingegen sehr stabil, so dass für In2O3-Schichten keine
nachträgliche Erhöhung des Oberﬂächendipols möglich ist.
Die Ergebnisse haben weitreichende Bedeutung für die Funktion von ITO-Elektroden. Die
bisherige weitverbreitete Annahme, dass durch die Wahl geeigneter Abscheidebedingun-
gen und Nachbehandlungen die gewünschten Oberﬂächenpotentiale eingestellt werden
können, scheint nicht mehr haltbar. Es muss davon ausgegangen werden, dass durch die
Abhängigkeit des Ionisationspotentials von Oberﬂächenorientierung und -Terminierung
die Austrittsarbeit in polykristallinen Schichten lateral von Korn zu Korn variiert. Dies
kann große Auswirkung auf die Barrierenbildung zwischen organischen Halbleitern und
ITO-Elektroden haben. Die Ergebnisse geben damit Anlass z. B. die Degradation or-
ganischer Leuchtdioden, durch inhomogene Ladungsträgerinjektion und lokal erhöhte
Stromdichten zu untersuchen.
strukturelle Untersuchungen
Vor dem Hintergrund der Orientierungsabhängigkeit der Oberﬂächenpotentiale ist die
Kontrolle des Filmwachstums von entscheidender Bedeutung, um hochgradig texturierte
Schichten gewünschter Orientierung herstellen zu können. Hierzu wurden erste Textur-
messungen an unterschiedlich präparierten ITO-Schichten durchgeführt. Je nach Sau-
erstoﬀgehalt im Prozessgas können ⟨111⟩- und ⟨100⟩-Texturen eingestellt werden. Im
Gegensatz zu anderen TCOs, wie z. B. ZnO, sind jedoch die resultierenden Netzebe-
nenverteilungen extrem breit. Der Vergleich mit Daten aus der Literatur zeigt, dass
die kristallographische Orientierung der Schichten nicht durch Gleichgewichtsprozesse
getrieben ist, sondern vermutlich durch den Beschuss der Proben mit geladenen und
neutralen Teilchen im Plasma der Kathodenzerstäubung dominiert wird. Auch ein Ein-
ﬂuss der Depositionsrate auf die Textur der Schichten kann nicht ausgeschlossen werden.
Das verfügbare Wissen um diese Zusammenhänge ist allerdings noch äußerst gering, was
vermutlich an den komplexen Vorgängen im Plasma liegt. Für ein tieferes Verständnis
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scheint es daher unerlässlich neben leicht einstellbaren Prozessparametern auch Anlagen-
technische Aspekte, wie z. B. die Magnetfeldstärke zu variieren und die Energieverteilung
von Ionen im Plasma zu messen.
Sauerstoﬀaustausch unbedeckter In2O3- und ITO-Oberﬂächen
Mittels Leitfähigkeitsrelaxationen in Abhängigkeit der Temperatur und des Sauerstoﬀ-
partialdrucks wurde der Sauerstoﬀaustausch von unbedeckten In2O3- und ITO-Schichten
in dieser Arbeit untersucht. Diverse Messstände wurden hierfür konzipiert und aufgebaut,
so dass die extrem zeitintensiven Messungen in Darmstadt durchgeführt werden konnten.
Mit Hilfe von Hochdruck-XPS-Messungen und unter Vernachlässigung von Korngrenz-
eﬀekten wurde ausgeschlossen, dass es sich bei den beobachteten Leitfähigkeitsänderun-
gen um einen reinen Oberﬂächeneﬀekt durch Ausbildung einer Verarmungsrandschicht
handelt. Zusammen mit einzelnen Messungen von Körber wurden so erstmals Diﬀu-
sionskoeﬃzienten von In2O3 und ITO in Abhängigkeit des Sauerstoﬀpartialdrucks im
Temperaturbereich von 400-600℃ bestimmt.
Die auftretenden transienten Prozesse sind jedoch überraschend komplex. Entgegen theo-
retischer Voraussagen [23, 239] erreichen polykristalline dünne Schichten bei 400 ℃ auch
nach Wochen nicht das thermodynamische Defektgleichgewicht. Zudem überlagern sich
verschiedene Prozesse, die auf unterschiedlichen Zeitskalen ablaufen. Neben einer linearen
Drift zeigen insbesondere polykristalline ITO-Proben hoher Dotierung nicht monotone
Verläufe der elektrischen Leitfähigkeit, die mit der Segregation von Zinn erklärt werden
können. Messungen der Ladungsträgerkonzentration weisen außerdem auf eine sich än-
dernde Beweglichkeit hin. Dieser Befund wurde kürzlich durch in situ-Messungen der
Ladungsträgerkonzentration und Leitfähigkeit bestätigt und kann nicht mit einer Ände-
rung der Sauerstoﬀkonzentration korreliert werden [187]. Mögliche Ursachen könnten die
Änderungen von Korngrenzbarrieren durch Sn-Segregation oder morphologische Umord-
nungen sein. Strukturelle Untersuchungen mittels Röntgenbeugung sprechen jedoch eher
gegen letztere Vermutung.
Weiterführende Arbeiten müssen vor allem drei Aspekte näher beleuchten: die Sn-Löslich-
keit in dünnen Schichten sowie den Einﬂuss der Mikrostruktur und der Substrattempe-
ratur auf die Messungen. Unerlässlich ist dabei die Bestimmung von Ladungsträgerkon-
zentration und Beweglichkeit. Die nötigen Messkapazitäten wurden hierfür geschaﬀen.
Außerdem muss die Analyse struktureller Eigenschaften weiter ausgebaut werden.
Die ITO/Al2O3-Grenzﬂäche
Um den Einﬂuss der Oberﬂächenpotentiale auf die Sauerstoﬀ-Austauschreaktionen an
Festkörperoberﬂächen exemplarisch zu untersuchen, wurden ITO-Oberﬂächen mit dün-
192 12. Zusammenfassung
nen Deckschichten versehen. Gassenbauer et al. [307] haben bereits gezeigt, dass durch
die Wahl von Al2O3 die Austrittsarbeit und das Ionisationspotential enorm gesteigert
werden können. Dabei sind Schichtdicken von < 1nm bereits ausreichend, um Änderun-
gen ≥ 1 eV zu erzielen. Um eine möglichst konforme Bedeckung der ITO-Oberﬂächen
zu garantieren und kontrolliert Monolagen abzuscheiden, wurde deshalb die Grenzﬂä-
chenausbildung zwischen ITO und Al2O3-Schichten, die mittels Atomlagendeposition
hergestellt wurden, untersucht.
Bedeutend für eine Reihe technischer Anwendungen (z. B. für die Herstellung von Dünn-
schichttransistoren) ist der Befund, dass die Selbstterminierung des Prozesses in den
ersten Zyklen aufgehoben ist. ITO dient den TMA-Molekülen als Sauerstoﬀreservoir, so
dass das Wachstum pro Zyklus weit oberhalb von einer Monolage liegt. Die Sperrwir-
kung der ALD-Al2O3-Schichten gegenüber Sauerstoﬀaustausch könnte ferner Anlass zu
der Vermutung geben, dass keine konforme Bedeckung des Substrats erzielt wird. Die
beiden wichtigsten Eigenschaften der Atomlagendeposition können folglich nur auf in-
erten Substraten, wie Silizium oder Al2O3 ausgespielt werden. Der leichte Ausbau von
interstitiellem Sauerstoﬀ des ITO macht diese Vorteile zunichte.
Darüber hinaus konnte gezeigt werden, dass je nach Depositionsmethode die Bandanpas-
sung an der ITO-Al2O3-Grenzﬂäche unterschiedlich ausfällt. Während die Kathodenzer-
stäubung der Deckschicht zu einer Anpassung gemäß der Common Anion Rule führt (mi-
nimaler Valenzbandoﬀset), wird für die Präparation mit der ALD ein Valenzbandoﬀset
von 1 eV beobachtet. Basierend auf den Bandanpassungen mit unterschiedlichen Materia-
lien wird geschlussfolgert, dass das Fermi-Niveau im ALD-Al2O3 bei EF −EV B = 4, 5 eV
ﬁxiert ist. Es wird vermutet, dass Wasserstoﬀ in den Schichten, aufgrund seines ambipo-
laren Charakters, hierfür verantwortlich ist.
Sauerstoﬀaustausch bedeckter ITO-Oberﬂächen
Der Sauerstoﬀaustausch von ITO-Schichten mit dünnen Lagen aus Al2O3 wurde mittels
Hochdruck-XPS und Leitfähigkeitsrelaxationen untersucht. Bereits eine Deckschicht von
weniger als 1 nm Dicke blockiert dabei den Sauerstoﬀaustausch eﬀektiv. Aufgrund der
geringen Dicke der Schichten wird angenommen, dass die Barrierewirkung nicht durch
die geringe Volumendiﬀusion des Al2O3 hervorgerufen wird. Im Sinne des Ionosorptions-
modells wurde deshalb vorgeschlagen, dass ein Ladungstransfer zwischen adsorbierten
Sauerstoﬀspezies und der Probenoberﬂäche nur für ausreichend kleine Austrittsarbeiten
der Probe möglich ist. Wird die Austrittsarbeit der Probe größer als die Elektronenaﬃ-
nität der adsorbierten Sauerstoﬀspezies bildet sich eine Barriere für den Ladungstransfer
und der Sauerstoﬀaustausch ist oberﬂächenlimitiert. Die Steigerung der Austrittsarbeit
durch die Modiﬁkation der ITO-Oberﬂäche mit Al2O3 könnte somit für die Blockade des
Sauerstoﬀaustauschs verantwortlich sein. Weitere Anhaltspunkt für die Gültigkeit dieses
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Modells wurden durch Heizexperimente mit SnO2-Schichten gewonnen. Auch Leitfähig-
keitsrelaxationen an SnO2-Filmen [35, 246] stützen diese These.
Ausblick
TCOs stellen ideale Modellsysteme zur Untersuchung der den Sauerstoﬀaustausch be-
stimmenden Größen dar. Aufgrund ihrer Leitfähigkeit können die elektronischen Ober-
ﬂächeneigenschaften gut bestimmt werden. Außerdem sind in situ-Messungen des Sauer-
stoﬀaustauschs durch die Relaxation der Ladungsträgerkonzentration möglich. Darüber
hinaus bietet die Dünnschichtabscheidung eine hohe Flexibilität bei der Probenpräpa-
ration. Neben polykristallinen und epitaktischen Schichten lassen sich auch beliebige
Schichtstapel herstellen.
Die nötigen Messsysteme und Depositionskammern, sind im Fachgebiet Oberﬂächenfor-
schung vorhanden. Basierend auf den gewonnenen Erkenntnissen wird der Sauerstoﬀaus-
tausch an In2O3- und ITO-Oberﬂächen aktuell weiter untersucht. Dabei werden u. a. die
strukturelle Untersuchung der Schichten ausgebaut, um den Einﬂuss der Mikrostruktur
(Phasenausscheidung, Kornwachstum, Spannungszustand etc.) auf die Relaxationsmes-
sungen zu erfassen. Von entscheidender Bedeutung ist außerdem die Diﬀerenzierung zwi-
schen Ladungsträgerkonzentration und Beweglichkeit mit Hilfe der geschaﬀenen Messka-
pazitäten, um die überlagerten transienten Prozesse zu analysieren. Um Aussagen über
den Einﬂuss von Korngrenzeﬀekten zu ermöglichen, wäre es wünschenswert auch Ein-
kristalle zu untersuchen. Die Züchtung reiner Einkristalle wurde jüngst von Hagleitner
et al. [36] berichtet. Ergänzend scheint es sinnvoll auch Konzentrationstiefenproﬁle nach
Tracerdiﬀusionsexperimenten aufzunehmen.
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Abbildung B.1.: Relaxation der elektrischen Leitfähigkeit einer mit reinem Argon
abgeschiedenen In2O3-Schicht (Probe Nr. 3 in Tabelle A.1) in Abhängigkeit des Sauer-
stoﬀpartialdrucks (pO2=pges) bei 400 ℃. Die Messung erfolgte in einer ersten Version
des in Abschnitt 6.4 beschriebenen Aufbaus.
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Abbildung C.1.: Diﬀraktogramme RF-kathodenzerstäubter ITO-Schichten, die ohne
und mit 10% Sauerstoﬀ im Prozessgas hergestellt wurden. Die Messungen wurden in
ω–2θ-Geometrie durchgeführt. Die Abscheidung erfolgte in der Oxidkammer II (oben)
bei einer Substrattemperatur von 400 ℃ einer Leistung von 25W und einem Druck
von 0,5Pa (siehe Diskussion in Abschnitt 9.3). Zum Vergleich sind ebenfalls Diﬀrak-
togramme von ITO-Filmen gezeigt (Mitte), die in der Oxidkammer III mit einem an-
deren Magnetron unter ansonsten gleichen Prozessbedingungen hergestellt wurden. Es
fällt auf, dass die Depositionskammer und/oder das Magnetron großen Einﬂuss auf die
Struktur der Schichten haben.
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